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€n : déformation nominale

€ : déformation vraie (= déformation locale)
A : taux d’élongation

o ; contrainte

£ : vitesse de déformation initiale

C, :rapport caractéristique de la chaine

Lp : longue période

AH,, : enthalpie de fusion
AHR° : enthalpie standard de fusion du matériau 100%tadlin

H . enthalpie

Ts, Tm : température de fusion

Te : température de cristallisation

Ty : température de transition vitreuse

Xc : taux de cristallinité

E’ : module de conservation (mesuré en tractioradyique)

E” : module de perte (mesuré en traction dynamjique

G’ : module de conservation (mesuré en cisaillerdgnamique)

G” :module de perte (mesuré en cisaillement dyioae)

%ee :exceés d’énantiomere (assimilable a la puretigoptOP)
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p : densité du matériau

k : constante de Boltzmann
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p(r) : probabilité de présenceg probabilité de trouver un atomeistant d’une distance r
d’'un atome)

f : fréquence (=/21m)

PLA : Poly(acide lactique)

PA6 : Polyamide 6

PB  : Polybutene

PET : Poly(Ethylene Terephtalate)

PP : Polypropylene

PC : Polycarbonate

PS : Polystyréne

EVOH : Copolymeére Ethyléne-alcool vinylique
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Les travaux de cette thése ont eu pour but de téaisar, d’'une part la structuration a
différents niveaux d’échelle, et d’autre part, peepriétés thermomécaniques d’'un polymere
biodégradable issu de ressources renouvelablespé d’acide polylactique (PLA).

Ce travall s’inscrit dans un contexte sociétal elcfart de développement durable. Dans le
domaine des matériaux polymeres, cela se traduiupaeffort considérable en matiere de
recherche et développement de matériaux issus siwwees renouvelables comme par
exemple I'acide polylactique, les poly(hydroxy-uaties) ou les matériaux a base d’amidon.
Ce développement de nouveaux matériaux « vertsenesutre motivé par différents aspects.
D’une part, d’'un point de vue économique, commpré&voient les analystes, une « crise des
ressources fossiles » est prévue dans les dix @t yirochaines années, période durant
laquelle, comme [lillustre la figure ci-dessous,damande sera supérieure a l'offre. Cela
engendrera de fait, une forte augmentation duguipétrole, matiére premiere de la majorité
des polyméres de commaodités utilisés a I’heureetietu

Production (Millions barilsfjo

838528838

*IN

T R Y Y R

Evolution de la production et de la demande deopetr

En outre, d’'un point de vue écologique, les mat&risssus de ressources fossiles
posent également probleme. En effet, une foissasli leur dégradation prend plusieurs
centaines d’années, leur destruction est tres gseteet qui plus est, a un bilan carbone
largement négatif. Dans ce contexte, le développeme ces nouveaux matériaux s’inscrit
egalement dans un désir marqué de valorisatiomedssurces végeétales et des sous produits
de l'industrie agro-alimentaire. Cette initiativet efortement soutenue par les politiques des
différents pays avec par exemple la mise en plageedéco-taxe sur les polyoléfines en
Allemagne ou l'interdiction des sacs plastiqguesigsde ressources fossiles en France a partir
de 2010.

Parmi tous les biomatériaux potentiellement utidisa industriellement, l'acide
polylactique est I'un des candidats les plus proeces. En effet, comme [l'illustre le schéma
ci-dessous ce matériau, issu des ressources agicebt biodégradable et totalement
renouvelable.

3
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co,

" . - i
» Puly(seids lacinue) == Biodégradation

H,O
Cycle de vie de I'acide polylactique

De plus, le PLA a des propriétés mécaniques tréseaces et peut étre envisagé
comme remplacant du polyéthyléne téréphtalate sjuireés largement utilisé dans I'industrie
alimentaire.

Néanmoins, méme si ce polymeére, connu depuis le8esn1970 a suscité l'intérét de
nombreux chercheurs, la revue des travaux portarilePLA met en évidence un manque de
résultats notamment en ce qui concerne sa strtictudars d’'une déformation, bien que cet
aspect soit tres important en perspective d’apjpdica dans le secteur de I'emballage
alimentaire. C'est donc dans ce contexte que siinse travail de thése qui sera plus
particulierement focalisé sur la caractérisationutti-echelle » de la structure de ce matériau
d’'une part a I'état isotrope et d’autre part lordgest soumis a une sollicitation.

La premiére partie de ce manuscrit (Chapitres I)&g$t consacrée a la présentation du
matériau et des techniques expérimentales utilia#es qu’a un état de I'art des différents
travaux consacrés a I'évolution structurale indpiée déformation du PLA, ceci dans le but
de définir précisément le contexte de I'étude.

La seconde partie (chapitre lll) est dédiée a laatérisation des propriétés thermiques du
matériau, a I'étude de la cristallisation, ainsiaglianalyse de l'influence du taux de
comonomere sur la structure du polymeére, avecdwbjde préciser les relations entre les
propriétés du matériau et les arrangements locauwwgnt exister au sein de la phase
amorphe.

La caractérisation des propriétés mécaniques du &hsi que I'étude multi-échelle de la
structuration du matériau lors d’une sollicitationi-axiale sont exposés dans le chapitre V.
En outre, un intérét particulier est porté a I'@udes transformations de phases et a
l'influence, d’une part des conditions de sollitita, et d’autre part du taux de cristallinité
initial. Le chapitre V est quant a lui dédié a &axctérisation de I'’évolution structurale a une
échelle mésoscopique, avec une attention partreul@ I'étude des mécanismes de
déformation mis en jeu lors de la sollicitation.

A travers le chapitre VI, la structuration du meterinduite lors d’'une déformation biaxiale
est étudiée et mise en relation avec I'évolutios pprietés thermomécaniques et barrieres
du matériau.

Enfin, la derniére partie de ce manuscrit regroapges conclusions qui ont été tirées de ce
travail ainsi que ses perspectives.
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L’acide polylactique ou les polylactides sont dedymeres bien connus pour leur
caractére biodégradable et surtout par le faitlgj$sont issus de ressources renouvelables
comme I'amidon de mais ou de pomme de terre cdaifud’eux des polyméres « verts ».
Leur domaine d’application initial est le sectewr miomédical car, en outre des propriétés
citées précédemment, ces polymeres sont égalenueaintpatibles et biorésorbables. Ainsi,
ils sont largement utilisés pour la fabrication file de suture ou dimplants, et plus
récemment pour I'encapsulation des molécules atifAar ailleurs, plusieurs études ont
montré que le PLA est potentiellement utilisablensgdaertains secteurs de I'emballage
[Aurasl, Auras2] ou dans le domaine du textile §3pl
Dans ce chapitre, nous ferons tout d’abord un @at'art sur les travaux concernant la
caractérisation de la structure du PLA, en paigculceux relatifs a l'influence de la
composition du matériau sur ses propriétés. Enslgge principaux travaux portant sur la
déformation des polymeres et plus particulierensemtla déformation des polyesters seront
exposes. Enfin, une attention particuliere seraépoaux études portant sur les relations
structure-propriétés du PLA lors de sollicitatiams ou bi-axiale.

1.1) Synthese de 'acide polylactique

L’acide polylactique est un polyester aliphatiqueire thermoplastique. Par abus de
langage I'acide polylactique et les polylactidestsgénéralement confondus car ils ont la
méme unité de répétition. Néanmoins, en toute tguee différence subsiste, I'acide
polylactique est synthétisé a partir d’acide lagtiglors que les polylactides sont synthétisés
a partir du lactide.

Comme cela a déja été évoqué précédemment, le BLAIre matériau bio-sourcé qui
peut étre synthétisé a partir de sucre ou de n@#s. matiéres premieres sont ensuite
transformées par le biais d'une fermentation bamiée en acide lactique qui constitue la

base chimique pour la synthése du PLA.
A partir de cet acide lactique, deux voies peuedrg envisagées afin d’aboutir au polymere :

 la polymérisation directe de [lacide lactigue enidac polylactigue par
polycondensation conduisant généralement a desmgogs de faibles masses
molaires, inadaptés pour des applications dansclkesr de 'emballage.

* la dimérisation de l'acide lactique en lactide hoéme polymérisé en polylactide par
une ouverture de cycle. Ce procédé a l'avantagdodeer des polyméres de hautes
masses molaires.

Le lactide est un dimére chiral qui possede deulsarees asymétriques. Il est donc possible,
comme l'illustre la figure 1.1, d’obtenir 3 typeg dactides : le LL-lactide, le DD-lactide et le
méso-lactidei(e. le LD-lactide).
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L - lactide D — lactide meso - factide

Figure I.1 : Représentation des différents typekadides

La stéréo-isomérie du dimére conduit donc a I'otidende différents types de polylactides :
* les homopolymeéres des stéréo-isomeéres purs : I&RLLe PDLA.
* les copolymeéres statistiques : les PDLLA.

Ce résultat, déja rencontré pour d’autres polymeoesme le Poly(Hydroxybutyrate), n’est
pas sans conséquences sur les propriétés du maténaeffet, de nombreuses études ont
montré que le mode de synthese utilisé influenderizent la structure du polymére obtenu et
donc ses propriétés.
Les deux parametres principaux conditionnant lepnétés du matériau sont :
* le taux de comonomereg. le taux de D-isomére pour un polymere majoritagatri
et inversement le taux de L-isomére pour un polgnméajoritairement D.
* le mode de synthesemme par exemple le choix du catalyseur qui cardie la
masse molaire ainsi que la stéréorégularité dedéne [Grijl].

Le matériau utilisé dans cette étude provient dm&étéNaturework§ qui utilise le procédé
suivant (figure 1.2 [Lunt1]).

Lactic acid High Molscular Weight PLA
Mhw >100,000
Ring Open
Condansation H,0 bt ]
CH 4 o cH 5 o o CH 5
o oM
G " Depolymerization
» n £H ] o
Low Molecular weight Prepolymer Lactide

Mw = 1,000 - 5,000
Figure 1.2 : Schéma de la synthése du PLA (ProGzadill)
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Durant ce procédé, I'acide lactique est tout d’dbpolymérisé par polycondensation pour

obtenir un acide polylactique de faible masse melaie dernier est ensuite dépolymérisé en
lactide qui sera, lors d’'une étape finale, repolgygs#épar ouverture de cycle en polylactide de
haute masse molaire.

Par soucis de simplicité, bien qu’étant un PDLL& nhatériau utilisé dans notre étude sera
parfois appelé PLA lorsqu’aucune confusion ne pessible.

Un autre point qui mérite une attention partic@iést celui de la dégradation du PLA.
En effet, ce matériau étant biodégradable, il agdpaégitime de se poser la question de sa
stabilité dans le temps. Deux processus majeurétémapportés pour la dégradation du PLA.
D’une part la dégradation par hydrolyse, proceskuant lequel, comme lillustre la figure
1.3, les molécules d’eau présentes au sein du rmatéont couper les chaines au niveau des
liaisons esters et ainsi engendrer une diminute@ealmasse molaire [Luntl].

CH

m)\nx{ [ \L/\m
)\ﬁ\/@/\f\ﬁ\m
ey S e X T
m/'ﬁ;&""ﬁﬂflxr ~, " HDJ‘-\H/

Fig 1.3 : réaction d’hydrolyse du PLA

Néanmoins, ce mécanisme est trés faiblement aétitémpérature ambiante et son
caractére endommageant ne se manifeste que ldesquatériau est porté a une température
supérieure a sa température de transition vitreuse.

A titre d’exemple, le tableau | montre que le s@ehdes granulés de PLA est obligatoire
avant sa mise en ceuvre sous peine d’entraineryahmelyse trées marquée [Peur 1].

Temps de residence PLA non séché PLA séché
t<5min 3.8 2.7
5<t<10 min 4.7 2.7
t > 10 min 7.2 2.6
Tableau | : Indice de fluidité pour un PLA extrualéant et aprés séchage

(mesures réalisées sous une charge de 2 kg a 200°C)

© 2010 Tous droits réservés.

En effet, il apparait clairement que pour un PLA séché 'augmentation du temps de s€jour
en extrudeuse conduit a une augmentation de léndee fluidité qui peut étre directement
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mise en relation avec une diminution de la mass&ineo Au contraire, ce méme PLA
préalablement séché conserve un indice de fluidddstant ce qui montre l'absence
d’hydrolyse durant le temps de I'expérience.

L’autre processus de dégradation du PLA est ladgmtation, c'est-a-dire la décomposition
enzymatique dont les produits de réaction sonuleale CQ [Cail]. Il est évident que ce
second type de dégradation se fait en milieu fpésiique.

Par conséquent, dans des conditions « normalesstodeage ou d’utilisation, la stabilité du
PLA n’est pas remise en cause et garantit les @@sr d'usage du matériau pour des
applications dans le secteur de I'emballage. Glests ce contexte qu'est réalisé le présent
travail.

1.2) Structures cristallines du PLA

Le PLA, comme de nombreux polymeres semi-criswlliest polymorphe. Les
différentes phases cristallines de ce polyméreeptéss ici ont été déterminées a partir
d’études sur I'hnomopolymeére PLLA.

* Laphaseaq:

En se basant sur une analyse conformationelle dy Pk Santis et Kovacs [Santl]
furent les premiers & donner une représentatioocette forme cristalline orthorombique en
1968. Cette représentation fut par la suite vérie&périmentalement par Hoogsteen et al.
[Hoogl] qui, par diffraction électronique, raffirgt la structure. Cette forme cristallingde
paramétres de maille a = 10.6 A, b = 6.1 A et ¢8824, appartient au groupe d’espace
P22:2;, ¢ étant I'axe de chaine. Concernant la confonaties chaines macromoléculaires
au sein de la maille, il existe deux représentatidra premiére propose que les chaines
adoptent une conformation hélicoidale « pure »t#% régulier¢Santl, Hoogl]. La seconde,
représentée sur la figure 1.4, propose plutét uoefarmation des chaines en hélices
distordues, de pas 4,0qui permettrait des interactions entre les greupeéthyles [Alem1,
Kobal, Sasal]. A I'heure actuelle, la seconde smpri@ation semble décrire le mieux la
réalité. La masse volumique calculée de cette pbstsde 1.26 g.crh[Sasall.

Zhang et al. [Zhanl] ont récemment mis en éviddieastence d'une phase’,
considérée comme une phasealistordue, quadopte une conformation 48emblable a la
phasea, mais dans un arrangement latéral différent. Lasplx’ a été obtenue lors de la
cristallisation thermique de PLLA a “basse” temattire,i.e. au dessous de 120°C. Cette
phasea’ se retransforme ensuite en phasdorsqu’elle est chauffée a des températures
supérieures a 130°C.
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Fig I.4 : Représentation de la maille cristallineu PLLA (D’aprés [Sasal])

 Laphasef:

L'existence de cette phase fut reportée pour langgne fois par Eling et al. en 1982
[Elinl]. La phas€3 a ensuite été obtenue par étirage de fibres dARLhaute température et
haute vitesse par Hoogsteen et al. qui détermihéaestructure en 1990 [Hoogl]. Il s’agit
d’'une maille orthorhombique de parameétres a = 18,3 = 18.21 A et c = 9 A. Cette maille
contient 6 chaines macromoléculaires en conformatiélicoidale 3 Néanmoins une
description plus récente de la forfdgreprésentée sur la figure 1.5, proposée par Puiggal
al. [Puigl] prenant en compte la frustration detlite, semble plus réaliste, & savoir une
structure frustrée de 3 hélicesdins une maille trigonale de paramétres a = b.521R et ¢
= 8.8 A capable d’accommoder l'orientation aléatdiaut ou bas des chaines voisines. La
masse volumique calculée de cette phase est degk@8 [Briz1] et la masse volumique
mesurée est de 1.29 g.éfElini)].

Fig .5 : Représentation de la maille cristallhdu PLLA (D’aprés [Puigl])
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 Laphasey:

Cette phase a été obtenue en 2000 par Cartier[€aaitl] par cristallisation épitaxiale de
chaines de PLLA. La formg est décrite par une maille orthorhombique de pateesn
a=9.95A b=6.25Aetc=28.8A et de groupespace P2 c étant I'axe de chaine. Cette
maille est composée de 2 chaines macromoléculaitegtant une conformation hélicoidale
31.

* La forme stéréo-complexe :

Cette phase est formée lors de la cristallisatian chélange d’homopolyméres PLLA et
PDLA. Les premieres évidences de la stéréocomptexatu PLA ont été rapportées par
lkada et al. en 1987 [lkadl]. La structure de cfettme cristalline a été définie par Okihara et
al. [Okihl] comme étant une maille triclinique dargmétres a = 9.16 A, b = 9.16 A,
c=8.7 Ao =109.2°B = 109.2° ety = 109.8° de groupe d’espace &ec des chaines en
conformation hélicoidale;3La particularité de cette phase est son poirfugi®en supérieur
d’environ 50°C a celui des phases précédemmentitelcrCette augmentation de la
température de fusion a été attribuée a la présedecdiaisons « hydrogéne» entre le
groupement méthyl et I'oxygene latéral d’une chaidgcente au sein de la maille [Zhan2].
La masse volumique calculée est de 1.21 §.fBniz1] et la masse volumique mesurée est de
1.24 g.crit [Okih1].

Les figures 1.6.a et 1.6.b représentent les prafiistensités obtenus en diffraction des rayons
X pour les formes cristallines et 3 ainsi quea et a’ respectivement. Il apparait que les
profils d’intensité de ces différentes phases altises présentent de grandes similitudes. Par
conséquent, I'étude par diffraction des rayons X whdifications de la structure cristalline
de différents types de PLA en fonction des traitetmiéhermomécaniques devra étre faite
avec précaution de maniere a identifier les rgpésifiques.
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Fig I.6.a : Profils d'intensités des formes  Fig 1.6.b. : Profils d’intensités des formes ciilste@s a eta'
cristallinesa et3 (d’aprés [Briz1]) (d’aprés [Zhan1])

Les formes cristallinesa et B sont toutefois facilement discriminables par
spectroscopie InfraRouge a Transformée de FouRarH). En effet, la phase possede une
bande de vibration caractéristique située a 921 [@ohn1] alors que la phafeposséde une
bande de vibration caractéristique & 908 'diBawal] Par contre il n'existe aucune
différence claire entre les spectres IRTF des fermet a’ permettant une discrimination
facile de ces deux phases [Zhan2].

1.3) Influence du__taux de D-isomére _sur__les  propriétés
thermomeécaniques et sur la structure du matériau

Dans cette partie nous aborderons l'effet du taex @isomére dans un PDLLA
majoritairement composé de L-isomeéres. Il est ehteque des résultats analogues sont
obtenus concernant I'effet du taux de L-isomér@sdan polymere majoritairement constitué
de D-isomére.

I.3.a) Influence du taux de D-isomere sur la stimeedu matériau

Comme précédemment mentionné, le PLA est issu dionere chiral et il est donc
possible d’obtenir des copolymeres ayant un tauk-@eomere variable ainsi que différentes
propriétés suivant la structure des dimeres usilleés de la synthése. Nous nous limiterons
ici a I'étude des copolymeéres statistiques de PDLLA
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Les copolymeres statistiques de PDLLA sont géngrate définis par leur exceés
d’énantiomere%e¢ défini par la relation :

opee= L= ~[P] (eql)
[L]+[D]
Ou [L] et [D] représentent les concentrations mrekien isomeéres L et D. De nombreuses
études ont eu pour but de mesurer I'influence du tie comonomere sur I'architecture de la
chaine. En comparant les différentes études diétdaature, il apparait tout d’abord que le
mode de synthese (catalyseur, température, solJanbue un rdle déterminant sur
I'architecture du matériau comme c’est le cas pous les polymeres a monomeére chiral. Par
exemple, Grijpma et al. [Grij1] ont montré que f@epriétés d’'un PDLLA mais également
celles d'un PLLA varient fortement en fonction dgpe de catalyseur utilisé. Ceci montre
donc que l'exces d’énantiomer@o€e n'est pas le seul paramétre permettant de rendre
compte des propriétés du matériau et qu’il fautcddtne tres prudent lors de la comparaison
de résultats issus de différentes études.

Afin d'étudier la répartition de l'isomére D le Igrde la chaine, Chabot et al. [Chabl] ont
étudié la configuration des chaines de PLA aveférdihts taux de D-isoméres synthétisés a
partir de LL et méso lactides par RMN. Ces auteom$ montré que le procédé de
polymérisation par ouverture de cycle suivait pr&fiéellement un mécanisme par addition
de paires sauf dans le cas de copolymeres avearutafix de comonomeére ou un écart a la
loi était observé. Cet écart a été attribué a ucaméme de trans-estérification durant la
réaction de polycondensation.

Autrement dit, leurs résultats ont permis de morge :

- la polymérisation par ouverture de cycle du tetdans les conditions utilisées permet
d’obtenir un copolymere statistique.

- la tacticité de la chaine est intimement liégaax de D-isomere a savoir qu’'un PLLA sera
isotactique alors qu’'un PDLLA (50/50) sera ataatiglorigine étant la chiralité du dimeére
comme l'illustre le schéma de la figure 1.7 ou smyrésentées les architectures des chaines
macromoléculaires obtenues en fonction du dimeliséut
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Fig 1.7 : lllustration des structures obtenuesarcfion du dimére utilisé au départ

Ces résultats ont été confirmés par la suite pay&ama et al. [Uray 1] qui, en utilisant
la méme méthode que les précédents auteurs, dogdimafluence du taux de D-isomere sur
la tacticité du polymere. Les résultats, présestésla figure 1.8, montrent I'évolution du
pourcentage des diades isotactiques (mm) et swautigies (rr) le long de la chaine en
fonction de I'excés d’énantiomeére. Les courbesemtEes sur cette figure pour la synthese du
PDLLA montrent une répartition statistique de Bestiales unités monomeéres c'est-a-dire a
un mécanisme d’addition de paires comme l'indicuéddnne correlation entre la théorie et
I'expérience.

100

diades isotactiques /0
90 — — — — diades syndiotactiques
--------------- diades atactiques
80 —-—-0-—-  données expérimentales

Proportions des diades (%)

Y%ee

Fig 1.8 : Evolution de la proportion des diadedamction de I'excés d’énantiomeére
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Il apparait donc que l'augmentation du taux de aoonwere diminue le nombre de
diades isotactiques et augmente le nombre de diayesliio et atactiques. C’est
principalement cette évolution de la tacticité gemmme il en sera discuté par la suite,
conditionne les propriétés du matériau.

Parallelement de nombreuses études comme par exeelf@ de Cornelis et al. [Cornl] ont
montré que l'augmentation du taux de comonomereaigait une diminution du rapport
caractéristique de la chai®, défini par :

C, =Limy., C, =@ (eq2)
ni2

Avec (r?), I'écart quadratique moyen entre les deux extr&rde la chaine) le nombre de
segments qui composent la chainkletrr longueur.
Ce rapport caractéristique de la chaine donnendesrmations sur la structure et la compacité
de la pelote, en particulier sur sa capacité iségue a I'enchevétrement. En effet, on peut
imaginer que suivant la tacticité de la chaineeeeil pourra plus ou moins facilement se
replier sur elle-méme. La diminution d& observée ici montre donc que lintroduction des
unités D-isomeres le long de la chaine entraineephiement de celle-ci sur elle-méme. Le
rapport caracteéristiqu€,_ est une donnée trés utile dans le contexte d'unéeésur les
propriétés mécaniques car il rend compte du corapmnt ductile ou fragile qu’aura le

matériau : un polymere d€,_ faible aura un comportement ductile alors qu’'utypere de
C., éleveé sera plut6t fragile [Grij1].

En se basant sur les travaux de Chabot précédenmerpasés, Tsuji et al. [Tsujl] ont pu
calculer la longueur des séquences L isotactiques.résultats, présentés sur la figure 1.9,
montrent logiquement une décroissance trés rapda tbngueur des séquences isotactiques
de L-PLA avec I'augmentation du taux de comononi®re
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Fig 1.9 : Evolution de la longueur moyenne des semsiisotactiques L
en fonction du taux de comonomeére D

Ce résultat permet d’expliquer certaines propriéi@s’LA notamment, comme nous
le verrons par la suite, son comportement en drsstaon. En effet, sachant que seuls les
segments isotactiques sont capables de cristallsdaux de comonomére aura une forte
influence sur la taille des cristaux ainsi quelsuaux de cristallinité maximal.

Toujours dans le but de mieux caractériser l'inflcee du taux de comonomere sur la
conformation des chaines macromoléculaires, Urayeina. [Urayl] ont étudié I'évolution
des spectres IRTF de différents PLA. Le changerdéntensité des bandes « amorphes »
situées & 1265cm 1210cnT et 1180crt avec la composition du copolymére indique
clairement une évolution de la structure de la haEn se basant sur I'attributuion des
bandes de vibration [Kistl], ainsi que sur la ceasation des propriétés thermiques des
matériaux [Uray2], ces auteurs ont proposé quedgsents L-LA qui composent la chaine
macromoléculaire peuvent, lorsqu’ils ont une taslgffisante, adopter une conformation
hélicoidale. En effet, dans le cristal, les chaie$’LA sont en conformation hélicoidale ce
qui laisse a penser que cette conformation estuks giable pour la macromolécule et donc
gue l'on peut retrouver ce type de conformationsdiétat amorphe vitreux sur de petites
longueurs de chaines. La conformation hélicoidales degments constitués d'un
enchainement de monomeres L est interrompue desjiiun monomere D est introduit. Il en
résulte que l'augmentation du taux de D-isomere geulétruire la conformation hélicoidale.
Néanmoins, jusqu’'a présent, aucune confirmationéexgentale n'a été apportée a cette
hypothése.
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1.3.b) Influence du taux de D-isomeére sur la clliskion et les propriétés
thermiques du PDLLA

Les travaux précédemment décrits ont permis derenath évidence que la
composition des copolymeres PDLLA modifie la confation des chaines. Cela n’est pas
sans conséquence sur les propriétés thermiquesathriau comme I'on montré par exemple
Urayama et al. [Uray2]. En particulier, la températde transition vitreuse diminue avec
'augmentation du taux de D-isomere, depuis 61°Grpm PLLA jusqu’a 50.4°C pour un
PDLLA racémique, c'est-a-dire contenant 50% de ddaere. De maniére surprenante,
parallelement a cette diminution de Tg, les auteatsnesuré une augmentation de la densité
du matériau avec l'augmentation du taux D-isoméPes deux observations paraissent
contradictoires puisque une augmentation de laitdens donc une diminution du volume
libre du matériau entraine généralement une augtientde la température de transition
vitreuse. Pour expliquer ces observations, lesuasitent proposé un modele basé sur les
modifications conformationnelles discutées précédent. Considérant que les segments en
hélice occupent un volume plus important que degnsats en conformation plane, une
augmentation du taux de D-isomére se traduit paraugmentation de la densité du matériau
comme illustré sur la figure 1.10 ([Uray2]). Paédiment, 'augmentation de Tg serait due au
fait que les hélices sont plus stables que les satgplanaires et donc plus difficiles a mettre
en mouvement.

e Large fres volume

Tg = higher
Drensity ; lewer

(b T T

Srmall Froe volwme

Wl T & lowes
- r LS [henaity : higher

Figure 7.
e PLA.
Fig 1.10 : lllustration de la conformation de chedoptée par un matériau avec (a) un faible teu-soméere
et (b) avec un taux de D-isomére important (D’agtéray?])

Plausible microstrochores af (1) Lrich amnd (b)) race

Il a également été observé que la température slenfules PDLLA chute fortement
avec l'augmentation du taux de D-isomere. Il exigt@anmoins beaucoup de disparités dans
les données expérimentales de la littérature suredues aux différences de masses molaires
des divers matériaux ainsi que de leur mode deénégrtutilisés qui peuvent différer. En effet,
dans I'étude d’Urayama et al., cette températurdecde 176°C a 153°C lorsque le taux de
D-isomeére passe de 1% a 4%. Au contraire dans uine étude [Saral], Sarasua et al. ont
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rapporté un point de fusion d’environ 174°C pourRILLA, pouvant chuter jusqu’a 105°C
pour un PDLLA contenant 25% de D-isomére.

Les travaux menés par Huang et al. [Huanl] et cér@plpar ceux de Baratian et al. [Baral]
ont permis d’apporter des éléments de réponse cuaette diminution de la température de
fusion des copolymeéres. Pour les polyméres semtiatlins, en général, la température de
fusion est directement liée a I'épaisseur des Il @ar la loi de Gibbs-Thomson :

T, =T91- 2%
AHYI

Ou T, est la température de fusion observikel'épaisseur des lamelles cristallines,
I'énergie de surface des lamelles 8° la température de fusion a [Iéquilibre
thermodynamique du matériau, cette derniere pougtet déterminée grace a l'approche
d’Hoffman-Weeks.

Les différents auteurs cités ci-dessus ont chedichérifier si la diminution de la température
de fusion des PDLLA était uniquement liée a une dution de la taille des lamelles
cristallines ou si d’autres aspects pouvaient Vieteir.

En effet, dans le cas des copolyméres statistidagempérature de fusion a I'équilibre,°T
est fonction du taux de comonomeére selon I'équat®flory :

T TO

m m

AH O(i—i] =-RIn X,

ol T, est la température de fusion a I'équilibre du ¢ppere, T la température de fusion a

I'équilibre de 'homopolymére AH? I'enthalpie standard de fusion, Xa fraction molaire
d’'unités L cristallisables et R la constante desmmfaits.

La détermination de différents parameétres des @ansprécédentes par DSC et diffusion des
rayons X a permis a ces auteurs de montrer que :
* 0. diminue avec 'augmentation du taux de co-monomere

« laT? des copolymeéres présente un écart significatf lailde Flory, & savoir quE’

théorique est supérieur’d mesurée.

Concernant la diminution d®,, celle-ci traduit une augmentation du nombre défauts” a
la surface des lamelles lorsque le taux de comormest important. Les auteurs expliquent
cette observation par le fait que les unités D-lontsrejetées a I'extérieur de la maille
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cristalline et constituent donc des « défauts »a esurface des lamelles ce qui diminue
I'énergie de surface de ces derniéres.

D’autre part, concernant la valeur @€ qui est inférieure a la valeur théorique, les anste

proposent qu’une certaine proportion de défauts @@ incluse dans le cristal ce qui
diminuerait donc la valeur de la température déofua I'’équilibre. En effet on peut penser
gue des unités de D-LA arrivent ponctuellement tégrer la maille cristalline créant un

défaut qui implique cette diminution de la tempéraf’. Ce type de comportement a par

ailleurs déja été rapporté dans le cas copolynétiedene-propyléne pour lesquels une forte
proportion des motifs propylénes parvient a s’idtioe dans la maille cristalline du
polyéthyléne [Gauc?2]. Cette conclusion semble corde par les travaux de Zell et al. [Zell1]
et de Fischer et al. [Fiscl] qui ont mis en évigdepar RMN I'existence de défauts dans les
cristaux de PDLLA semi-cristallins.

De nombreux travaux ont également porté sur I'inhdactaux de co-monomere sur la
cinétique de cristallisation du PLA et sur la stane cristalline induite. Le premier point est
gue l'augmentation du taux de comonomere diminastdjuement le taux de cristallinité
maximal atteignable comme I'on montré les travaaxBaratian et al [Baral] ainsi que ceux
de Huang et al. [Huangl]. Ces derniers se sontresdéés a linfluence du taux de
comonomere sur la cristallisation du polymeére efttacture cristalline résultante. Deux types
de PDLLA ont été étudiés, I'un synthétisé a patérLL et LD lactides et I'autre isuu de LL
et DD lactides, le but étant de faire varier lagoaur des séquences de L-PLA au sein de la
chaine macromoléculaire.

Les résultats obtenus montrent que, quel que sdyple de lactide utilisé lors de la synthése,
le taux de cristallinité maximal diminue avec I'awgntation du taux de comonomere. En
effet, un PLLA peut cristalliser a hauteur de 65Mrsaqu’'un PDLLA contenant 6% de D-
isomeére ne peut dépasser un taux de cristallingévdon 25%, et ce dernier devient méme
nul pour un taux de 10% de D-isomere [Urayl]. Lakeurs critiques de taux de D-isomeres
pour lesquels aucune cristallisation du matériastnobservée varient notablement suivant les
auteurs, du fait que les procédés de synthesesastilsont différents selon les travaux
(monomeres utilisés, catalyseur...) et que ces darniefluent énormément sur la
stéreorégularité de la chaine, comme cela a déjdistuté precédemment.

De plus, a taux de comonomere équivalent, le taugridtallinité maximum pour un PDLLA
synthétisé a partir de DD lactide est supérieuelaia’'un matériau synthétisé a partir de
meéso lactide ce qui montre I'importance de I'aremgnt des « défauts ke des unités D-
isomeres) le long de la chaine sur les propriéiéspalymére. Finalement, le taux de
D-isomere a également un effet marqué sur la \@tdsscroissance des sphérolites ainsi que
sur I'épaisseur des lamelles, celles-ci diminuaetd augmentation du taux de D-PLA.

De nombreux travaux ayant pour but d’étudier latatiisation du PLLA ont montré que pour
certaines conditions de cristallisation, un doulpie de fusion est observé sur les
thermogrammes DSC lors de la fusion des cristaux.
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Afin d’expliquer I'origine de ce phénomeéne, plusiehypothéses peuvent étre envisagées :

» ces pics de fusion multiples sont une conséquengeotymorphisme du matériau et
correspondent donc a la fusion de cristaux de tstres cristallines différentes. En
particulier, pour le PLA, la phafta une température de fusion inférieure d’environ
10°C a celle de la phasegHoog]].

» il existe deux morphologies de cristaux comme pan®le des cristaux lamellaires et
des cristaux de type « micelles frangées » quiienirales températures de fusion
différentes pour des raisons entropiques.

» des cristaux initialement défectueux peuvent fongh@&maturément et recristalliser
immédiatement durant la chauffe en DSC, puis forrdr@uveau a une température
plus élevée.

Dans le cas de la cristallisation thermique du Pté\ double pic de fusion est
généralement expliqué par la présence de cristéfiectlieux pouvant étre crées a basse
température de cristallisation, ces derniers aaptbles de recristalliser lors d’'une chauffe
pour former des cristaux plus parfaits [Lorel, UingLing2, Shiel, Yasul,YasuZ2].
Néanmoins, une récente étude de Zhang et al. fItll& semble contredire cette hypothése
[Zhanl]. En effet, ces auteurs ont montré que pbes températures de cristallisation
inférieures a 120°C, le PLLA cristallise sous uomfea’ qui se réorganise par la suite en
formea lors de la chauffe. Les pics de fusion multiplesarvés pourraient donc également
étre dus a un changement de phase et pas uniquémard réorganisation structurale des
cristaux défectueux. Il est a noter que le phénentenfusion multiple n’a jamais été étudié
dans le cas de PDLLA. Enfin, toujours concernardristallisation du PLLA, des travaux de
Tsuiji et al. [Tsuj2] ont montré que le stéréocompleristallin, formé a partir d'un mélange
équimolaire de PLLA et de PDLA, pouvait étre agemtiéant du PLLA et ainsi accélérer sa
cinétique de cristallisation : la présence de 2@ade stéréocomplexe permet d’augmenter la
vitesse de cristallisation de 'hnomopolymére d'antéur 2.

1.3.c) Influence du taux de D-isomeére sur les pgéips barrieres aux gaz du
PDLLA

Le PLA présente de nombreuses propriétés requisas des applications dans le
secteur de I'emballage [Aural]. En effet, méme es propriétés barrieres aux gaz sont
Iégerement moins bonnes que celle du PET, cesadesnsont proches de celles observées
pour le polystyréne ou le LDPE et sont donc tofatittacceptables pour ce type d’application.
Par ailleurs, les travaux de Lehermeier et al. @1dfont montré que le taux de comonomere,
pour de faibles proportions, n’influencait pas pespriétés barrieres du matériau. En effet,
aucune différence notable n’est observée au niwaeai coefficients de perméation de
matériaux amorphes au dioxygene, au diazote, axydiode carbone ainsi qu’au méthane
lorsque le taux de D-PLA est compris entre 2 etdéts que des changements structuraux
importants se produisent dans cette gamme de catopos
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1.3.d) Influence du taux de D-isomeére sur les pgé&igs mécaniqgues du matériau

Méme si peu de travaux traitent des propriétés méaas du PLA il a été observé que
le taux de comonomeére aussi bien que le mode deesaont une incidence significative. En
effet, des variations du simple au double de laragrte au seuil d’écoulement ainsi que de

'élongation a rupture ont été rapportées pour llEsA synthétisés a partir de différents
catalyseurs et contenant différents taux de comenesiGrijl].

Au vu de ces résultats, il apparait clairement gest I'incidence du taux de D-
isomeére sur la structure du copolymére qui affeedepropriétés thermomécaniques du PLA.
Néanmoins, bien que de nombreux travaux aient ét&msur I'évolution structurale liée a la
variation du taux de comonomeére, et qu'un modélectiral aient été proposé par Urayama
et al., il nexiste a I'heure actuelle aucune vatiidn de celui-ci et aucune corrélation directe
entre la modification de la structure et les préigs du copolymere.

Des études complémentaires s’averent nécessaimesdaf mieux évaluer l'effet de la
composition du PDLLA sur ses propriétés mécaniqiéss particulierement, la corrélation
entre la diminution duC_, et les propriétés mécaniques suite a 'augmentatiotaux de

D-isomere devraient permettre d’apporter des élésnéa réponse sur I'évolution structurale
induite par la déformation.

1.4) Déformation plastique des polyméres amorphes

I.4.a) Comportement d’'un polymeére étiré uni-axiadem

Dans cette partie nous aborderons la question déftamation des polymeres et plus
particulierement des polyméres amorphes car, at ligitial, le matériau de I'étude fait partie
de cette classe de matériaux. La figure 1.11 Heus comportement typique en déformation
uni-axiale d’un polymere vitreux.
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Mm@ @)

Contrainte hominale

Déformation nominale
Fig I.11 : Courbe contrainte-déformation typiquardpolymére vitreux étiré au voisinage de Tg

Sur cette courbe on peut distinguer quatres dormaine

» Le domaine élastique (19u la contrainte est linéairement proportionnelela
déformation d’un facteur E appelé module d’Youmg= E£). Durant ce stade, les
déformations sont homogénes et instantanémentsibias. Typiquement les valeurs
du module d’Young pour un polymere solide sont’dedte de quelques GPa alors
gu’elles sont de l'ordre de la centaine de GPa pouacier et de quelques MPa pour
un élastomere.

* Le domaine viscoélastique ()l la contrainte n’est plus linéairement propaontielle
a la déformation. Ce stade est di au caractereuetisq des matériaux
macromoléculaires. Durant ce stade, la révergbitles déformations n’est plus
instantanée mais différée dans le temps.

 Le domaine plastique (3pu les déformations appliguées sont irréversibies.
domaine débute au seuil d’écoulement et peut éixe dune chute de la contrainte,
comme c’est le cas dans I'exemple présenté, dquerefait la conséquence d’'un effet
géométrique liée a I'apparition d’une striction gomillustré sur la figure 1.12.
Ce phénomene de striction, généralement rencoorséde I'étirage de polymeres au
dessous de leur température de transition vitrezeespond a la localisation de la
déformation qui n’est plus homogéne contrairemertsaades précédents ((1) & (2)).

* Le domaine plastique (4u la contrainte reprend une progression croissanec la
déformation apres que la striction se soit propageeite I'éprouvette de traction.
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Fig .12 : Photographie d’une striction obtenuewugéchantillon de PLA déformé a T < Tg

Le stade plastique et le stade de durcissemenisgrtude forts changements au niveau de la
structure du matériau. Dans le stade (3), durantelela déformation s’effectue a contrainte
nominale constante, I'échantillon est le siege axgssus de micro-cisaillements plastiques
qui se propagent de proche en proche entrainantdéleloppement d’une striction
macroscopique. Durant ce stade, les chaines mat¥ontaires initialement sous forme de
pelotes, se déplient et s’orientent graduellemetdnsl’axe de sollicitation. Il s’en suit le
stade (4) de durcissement (ou de consolidationjé&moigne d’'un renforcement du polymere.
Il est relié structuralement au stade ultime d’egien des chaines selon I'axe de sollicitation.
Dans le cas des polyméres vitreux potentiellemeistadlisables, ce stade s’accompagne
d’une cristallisation induite qui contribue égalarhau renforcement du matériau.

Finalement intervient la rupture du polymére quogade a partir de différents types de
défauts (cavités, craquelures...) nucléés duranéfiarahation plastique. C’est la combinaison
de la contrainte croissante et de la taille cragigqles défauts qui provoque la rupture du

matériau.

l.4.b) Caractere de la déformation

La courbe de la figure 1.11 illustre le comportemneéiin polymere au comportement
ductile, c'est-a-dire capable de se déformer pjasthent. Néanmoins, selon les conditions de
sollicitation {.e. température, vitesse, mode de déformation...) ldgnmres ne sont pas
nécessairement capables de développer de la fikastia rupture peut intervenir a la fin du
stade de déformation élastique ou dans la zoneélmstique sans plasticité. On parle alors de
rupture fragile. Le caractere fragile ou ductilet e®gi principalement par des
aspects intrinséques et extrinséques au matériau :

- les aspects intrinseques tiennent a la physieoiehdu matériau (mobilité

moléculaire, cristallinité, morphologie...) qui estouyernée par la structure

moléculaire.

- les conditions de sollicitation (températuregsge d’étirage et mode de déformation)

constituent les aspects extrinséques.

C’est la combinaison des différents parametresrgyiiloter les mécanismes de déformation
plastique lors de la sollicitation du matériau eit de ce fait conditionnera le caractére fragile
ou ductile du matériau.
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Il existe deux grands types de micro-mécanismedédermation des polymeres solides : le
cisaillement et le craquelage.

I.4.c) Le cisaillement

Ce mécanisme est basé sur le phénoméne de glisseantné par la contrainte résolue,
maximale & environ 45° de la contrainte principale.

Ce type de mécanisme, bien connu dans le cas desiaoa cristallins, et plus
particulierement dans le cas des métaux, a faijdtode nombreuses études. En patrticulier,
concernant les polymeéres solides, Wu et Li ont ms évidence que les bandes de
cisaillement étaient amorcées sur des sites desotmation de contraintes, c'est-a-dire a partir
de défauts présents au sein du matériau, ces derpeuvant étre intrinséques ou
extrinséques. Ces auteurs ont également mis ear@adieux types de cisaillement [Li1, Li2,
Wul] :

- le cisaillement localisé ou “fine slip” (Fig 1.18) : matérialisé par des bandes
de 0.3 a 3um de largeur au sein desquelles le taux de défammates
macromolécules est tres élevé. Ces bandes se prapags rapidement mais
produisent peu de plasticité et conduisent gén@eié une rupture fragile du
matériau.

- Le cisaillement diffus ou *“coarse slip” (Fig .18 : opére par juxtaposition
de bandes fines et courtes. Ces derniéres se @mupagoins vite et
développent davantage de plasticité que le cisadie localisé.
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Fig.l.13.a : Photographie illustrant (a) le cisaiflent localisé et (b) le cisaillement diffus

A partir des lois de comportement établies sufédihts matériaux, de nombreux
critéeres de plasticité par cisaillement ont étéppegs dont les deux principaux sont ceux de
Von Mises et Tresca, les autres criteres étantrgiamdent des améliorations de ces derniers.
Il faut aussi mentionner que le cisaillement esmétanisme thermiquement activé qui opére
sans variation de volume étant donné qu’il n'enegdas de décohésion du matériau.
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1.4.d) Le craguelage

Ce mécanisme, également appelé “crazing”, egphinomene cavitationnel qui ne se
produit qu’'en présence d'une composante hydrositigégative. Une craquelure a
I'apparence d’une fissure a ceci prés que les deadaces libres de la fissure sont liées entre
elles par une succession quasi-périodique de lébrtomme illustré sur la figure 1.14. La
structure spécifique de la craquelure lui confere aomportement cohésif malgré la
cavitation.

S S )
a 1
10a 100
Fa i Fibrille
Macromolécules i Effet de pointe
i 1al0
i microns
P Faa ’ i
S —

7 - A
A: naissance B: croissance C: rupture
des fibrilles des fibrilles des fibrilles

Fig .14 : Schéma d’une craquelure

De nombreux travaux consacrés a I'étude de la atiol§ la croissance et la rupture
des craquelures [Kambl], [Kram1-2], [Argol-3] omrimis une meilleure compréhension de
ce mécanisme. Tout d’abord, il a été montré quelagquelures s’amorcent sur des sites de
concentration de contraintes tout comme pour lesdé®m de cisaillement, mais que
contrairement a ces dernieres, la déformation mEguelage provogue une augmentation de
volume du fait de la création de micro-vides.

La craquelure nait grace a des défauts qui géndesntoncentrations de contraintes puis se
propage ensuite perpendiculairement a I'axe deotdrainte principale avec également une
croissance en épaisseur comme l'illustre la figutd. En effet, la longueur des fibrilles qui
constituent la craquelure augmente, généralemergorservant un diametre constant, par
extraction de matiére dans la zone interfacialeediat craquelure et la matrice. Ces fibrilles
sont en fait constituées de molécules hautemenrdesti Si le matériau est cristallin ou
cristallisable, les zones cristallines contribuanta rigidité des fibrilles et a la cohésion
macroscopique du matériau.
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Fig 1.15 : Schématisation de la nucléation, deddssance et de la rupture d’'une craquelure

Le taux de déformation des fibrilles augmentantca@edéformation macroscopique
ces derniéres finissent par rompre entrainantlastormation de la craquelure en une fissure
dont la propagation engendre la rupture du matériau
Ce type de mécanisme de déformation est, contraifemux bandes de cisaillement, trés
facile a observer. Les craquelures peuvent en d&ftet observées directement par
microscopie, ou de maniére indirecte car les clage® ont une signature bien particuliere
lorsqu’elles sont analysées a I'aide de technigigediffusion (électronique ou des rayons X)
[Browl] comme le montre le schéma repris sur larkg.16.

fiorille Micro-vide

. g
cristal — -

amorphe Lp — \o

Lp

matrice

g

Fig 1.16 : Correspondance entre les données caistities d’'une craquelure dans un polymére seistiadiin
et le diagramme de diffusion des rayons X corredpohn

I.4.e) Compétition entre craguelage et cisaillement

Généralement, la transition entre le comportemeadile et ductile d’'un polymeére
rend également compte d’'une transition au niveasl mécanismes de déformation car,
comme cela a déja été précisé, le craquelage asictéristique d’'un comportement fragile
alors que le cisaillement autorise une importatdstigité et un comportement ductile.
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Donald et Kramer [Dona2] ont montré que la préd@mae de I'un ou l'autre des deux
mécanismes était liée a la masse entre enchevétigehe polymere, autrement dit au degré
d’interpénétration des pelotes macromoléculaires.elet, une densité d’enchevétrements
faible favorisera plutét la déformation par craguge alors qu’'une densité d’enchevétrements
élevée induira plutét une déformation par cisaitem Cela s’explique par le fait que les
fibrilles qui constituent la craquelure sont congtes de macromolécules trés étendues dont la
formation nécessite un dépliement trés rapide fagatans les polymeres peu enchevétrés.
Par exemple, en traction uniaxiale, le PS qui amasse entre enchevétrements de I'ordre de
20000 g/mol, se déformera préférentiellement paguelage a température ambiante, alors
gue le PC, qui a une masse entre enchevétrememyirdn 5000 g/mol, se déformera
préférentiellement par cisaillement dans les méroeslitions.

La compétition des deux processus est égaleméntdiie des conditions de sollicitation du
matériau [Donal, Dettl], du fait que, comme lithesla figure 1.17, le cisaillement est
beaucoup plus sensible a I'activation thermiquelguwzaquelage.

Craguelage

Contrainte critique

Cisaillement

Température

Fig .17 : Schématisation de I'évolution de la caitte critiqgue de cisaillement et de craquelage
en fonction de la température

Il est possible, par exemple, de développer deguetares dans le polycarbonate pourtant
réputé pour sa grande attitude a se développeaigaliement [Grenl].

Néanmoins, pour les matériaux ayant une masse emtfeevétrements intermédiaire, et dans
certaines conditions expérimentales, une coexistade ces deux mécanismes peut-étre
observée et les deux phénoménes peuvent inteRgiaB, Gsell, Thom1]. La photographie
de la figure 1.18, illustre le cas du PET pour kelgon observe une coexistence du craquelage
et des bandes de cisaillement.
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Fig 1.18 : Photographie illustrant la coexistaneebdndes de cisaillement et de craquelures darsldu PET
en traction (I'axe de sollicitation est vertical)

1.5) Déformation plastigue des polymeres semi-cristallig

Dans cette partie nous rappellerons les principaaultats concernant la déformation
plastique des polyméres semi-cristallins et enqdigr ceux traitant de la déformation de la
phase cristalline du matériau.

I.5.a) Glissement cristallin

Le premier modéle permettant de rendre compte ddéfarmation plastique des
cristaux a été proposé par Young, Bowden et leoltabiorateurs [Jounl, Younl] sur la base
principalement d’expériences de diffraction et ukfobn des rayons X. Dans les cristaux
polymeres, seuls les systemes de glissement dgiamecontient I'axe des chainds(les
planshkQ) sont potentiellement actifs. Cela est di audaé pour les matériaux polyméres la
cohésion le long de la chaine est assurée parrtds flaaisons covalentes (énergie d’environ
400 kJ/mole) alors que la cohésion transversesssirée par des liaisons van der Waals ou
hydrogéne (énergie de quelques kJ/mole a queldeameés de kJ/mole).

Il existe donc deux types de glissement possildes tes cristaux de polymeéres :
- le glissement paralléle a la direction des chaines.
- le glissement transverse a la direction des chaines

Ces deux types de glissement sont schématiséa Bgute 1.19.

1
s -

@

Fig 1.19 : lllustration (a) du glissement paralléd¢ (b) du glissement transverse
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Concernant le glissement paralléle deux types dmnigmes ont été proposés (Fig 1.20) :

- le glissement homogeérEig 1.20.a) qui opére sur un grand nombre de lan
cristallographiques et conduit a un cisaillememwtbgl de la lamelle cristalline
avec une modification de I'angle entre I'axe desiohs et la normale a la
lamelle. Ce glissement procéde par nucléation @bggation de dislocations
dans la lamelle cristalline.

- le glissement hétérogen&ig 1.20.b) qui opére sur un nombre restreint de
plans et provoque la fragmentation de la lamelgtaltine en blocs cristallins
généralement de tailles hétérogénes. Dans ce tgpglissement, I'axe des
chaines reste parallele a la normale a la lam€ketype de glissement est
plutét localisé au niveau des interfaces de défdwitsristal lamellaire.

Fig 1.20 : lllustration du glissement homogénedajiu glissement hétérogene (b)

Comme l'ont montré Allan et al. ainsi que GaucheariMt al. [Allal, Gaucl], le
glissement cristallin homogene intervient plutdx daibles déformations et est généralement
suivi, aux plus grandes déformations, du glissenceistallin hétérogene responsable de la
fragmentation des lamelles cristallines.

I.5.b) Modéle de Peterlin

Le modele de Peterlin fait une analyse plus globlalda déformation plastique des
polymeéres semi-cristallins sur un tres large domai@ déformations [Petel]. Ce modele a été
établi sur la base d’expériences de diffractiodifftision des rayons X sur des monocristaux
de HDPE et a été étendu a d’autres matériaux rsafdadterl]. Les diverses étapes sont
schématisées sur la figure 1.21 :

- (A) avant le seuil d’écoulement divers mécanisméastigues de faible
amplitude comme le maclage et des changementsade glont observeés.
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- (B) a l'amorce de la striction, les lamelles seaitisnt et pivotent par
glissement homogéne, induisant une inclinaisorciathes par rapport a I'axe
de sollicitation.

- (C) au cours du processus de formation de la istnictles lamelles se
fragmentent et forment des blocs cristallins quiésaganisent sous forme de
micro-fibrilles. On assiste également a un débajendes chaines cristallines
(pull-out) qui recristallisent ensuite parallelerharf’axe de sollicitation.

- (D) ces micro-fibrilles s’organisent en fibrillesmt la cohésion est assurée par
des chaines liantes inter-cristallines déja existaavant la déformation.

- une fois la striction propagée a I'ensemble du nei¢la structure se déforme
par glissement des micro-fibrilles les unes parpoap aux autres et par
dépliement des chaines voisines via les chainaee$anter-fibrillaires.

Fig I.21 : Représentation schématigue du modeRaterlin [Petel]

Méme si ce mécanisme a déja été expérimentaleménifiévdans le cas de certains
polymeres, ce dernier reste incomplet. En outreméeanisme ne prend pas en compte la
présence de la phase amorphe au sein du maténmeucisstallin. En effet, I'étude de Peterlin
a été menée sur un HDPE trés cristallin pour ledaelphase amorphe peut étre
raisonnablement négligée.
Cette approximation n’est pas valable pour la ni@odes polymeéres semi-cristallins
comportant une fraction significative de phase anherqui participe a la déformation du
matériau et donne lieu a deux types de mouvemetrs les lamelles :
- le cisaillement interlamellairéFig 1.22.b) résultant du glissement des lamelles
cristallines les unes par rapport aux autres.
- la séparation interlamellair€Fig 1.22.c) résultant des contraintes de traction
perpendiculaires a la surface des lamelles.
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Fig .22 : Schéma d’une lamelle cristalline (a) mi@fiormée, (b) d’une lamelle cristalline cisailldc) de la
séparation interlamellaire

I.5.¢c) Modele de Schultz

Le modele de Peterlin a été amélioré par Schultt9i4 [Schul, Schu?2] par la prise
en compte de la phase amorphe du matériau ainsiegienolécules de liaison a l'origine de
la fragmentation des lamelles cristallines parsgisent hétérogéene.

Le modele de Schultz est décrit sur la figure ER8e déroule en plusieurs étapes :

- (A) architecture initiale composée de deux lametlgstallines séparées par
une phase amorphe.

- (B) extension des molécules de liaison par sémaratit glissement inter
lamellaire.

- (C) basculement des chaines par cisaillement Winstaomogene avant
I'apparition de la striction.

- (D) fragmentation des lamelles par cisaillemerdtatiin hétérogene.

- (E) alignement des blocs cristallins parallelemantaxe de sollicitation et
formation de la structure fibrillaire.
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A) ®) (©) (D) E)

Fig 1.23 : lllustration des différentes étapesaééformation des lamelles cristallines [Schul]

Les études postérieures portant sur la déformatemnpolymeéres semi-cristallins ont
d’'une part validé ces mécanismes de déformatiaiiaetre part, mis en évidence que ceux-ci
interviennent généralement en combinaison pluttdrgsuccession.

1.6)  Relations structure-propriétés des polyesters

Les polyesters constituent une classe de polyméssi-cristallins a laquelle
appartient le PLA qui fait I'objet de cette étudé&tat de I'art des connaissances concernant
la caractérisation des relations structure-progsiales polyesters est par conséquent d’'un
intérét majeur dans le cadre de notre travail. Nouss intéresserons principalement au PET
qui est le polyester le plus étudié et qui présdetgrandes similitudes avec le PLA en ce qui
concerne la cristallisation et la morphologie. Caanie PLA, le PET peut-étre obtenu aussi
bien a I'état amorphe ou semi-cristallin, selondesditions de mise en ceuvre.

|.6.a) Relations structure-propriétés du PET

De nombreux auteurs se sont intéressés aux effetdaddéformation sur la
morphologie et la cristallisation du PET, tout marfiérement depuis que ce matériau est
utilisé a tres large échelle pour la fabricatiorbdaedes magnétiques et de bouteilles boissons.
Parmi ces auteurs, Perreira et Porter [Perrl-2taractéerisé I'évolution structurale d’'un PET
lors d’'une extrusion a I'état solide a différentempératures, a partir de I'état amorphe ou
semi-cristallin.

Concernant le PET amorphe, capable de cristajigeétirage, il ressort que :
- pour une température d’étirage donnée supériedigg & taux de cristallinité
induit par étirage augmente avec I'augmentatiotadx de déformation.
- le PET est déformable au dessous de sa tempédaaransition vitreuse.
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- pour de faibles taux d’élongationg. <200%), le taux de cristallinité induit est
indépendant de la température d’extrusion.

- pour de forts taux d’élongations.g, >200%), le taux de cristallinité est
d’autant plus grand que la température d’extrugisinélevée (dans la gamme
50°C - 100°C).

D’autre part, concernant le PET semi-cristallinr@iea et Porter ont mis en évidence
gue I'évolution structurale dépendait du taux dstallinité initial. En effet, pour un PET
avec un taux de cristallinité initial d’environ 50%e dernier diminue avec I'augmentation de
la déformation quelle que soit la température dieston. Par exemple, le taux de cristallinité
peut chuter de 26% lorsque I'extrusion se fait agsdus de la température de transition
vitreuse {.e. a 50°). Pour un PET semi-cristallin a hauteur 8& 3nitialement, on observe
tout d’abord une diminution du taux de cristaliniau début de la déformation, cette
diminution étant d’autant plus sévére que la teaipée d’extrusion est basse. Dans un
second temps.€. pour des taux d'étirage supérieurs a 2), on a&ssistne augmentation du
taux de cristallinité attribuée a de la cristaliisa induite au sein des zones amorphes
orientées durant I'étirage. La chute de cristatfirivec la déformation trouve son origine dans
les mécanismes de plasticité des polyméres segtadtins en particulier la fragmentation
lamellaire et la transformation fibrillaire dété#ls précédemment.

Il apparait donc que la morphologie initiale aigsie les conditions expérimentales ont un
réle primordial concernant I'évolution structurale PET induite par déformation.

Le Bourvellec et al. [Lebol] ont étudié l'influend&in recuit du matériau a une température
supérieure a sa température de transition vitresige la microstructure d’échantillons
préalablement déformés a différentes températiisesnt notamment montré que, d’'une part
il existait une valeur critique de la fonction demtation de la phase amorphe a partir de
laquelle la cristallisation induite se produiseitd’autre part, qu’il existait une relation direct
entre le taux d’orientation des chaines amorphds wiux de cristallinité induit du matériau
pour chaque température d’étirage. De plus, ilségalement mis en évidence que le taux de
cristallinité maximal n’était pas atteint a la tie la déformation.

L’analyse d’échantillons déformés de PET en DSC tex$ instructive au niveau des
évolutions structurales. Dans certains cas, il ggpan phénomene de fusion multiple qui
n'est pas propre au PET. Le phénoméne a déjartémizé pour d’'autres polyesters [Hobbl,
Marrl, Riml, Yehl], polyamides [Belll, Ceccl], peflyers [Jaffl, Leel] et polyoléfines
[Lems1, Kamil] mais son origine, déja mentionnépdemment, a longtemps été sujette a
discussion. Dans le but de clarifier ce point densas du PET, Elenga et al [Elenl] ont
étudié l'effet de la température de recuit et dddformation sur un PET initialement semi-
cristallin afin d’expliquer ce phénomene. Dans &s d’échantillons étirés, ces derniers ont
montré qu’en fait ce pic était d0 a la présencen@’double morphologie dans I'échantillon a
savoir des lamelles cristallines initialement prées au sein de I'échantillon ainsi que des
cristaux a chaines étendueduits lors de la fibrillation de I'échantillon.
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Finalement, I'étude de I'évolution structurale d&TPinduite par déformation uniaxiale a
€galement montré que ce matériau, sous certaimasitioms d’étirage, pouvait former une
phase mésomorphe dont le degré d’organisatiom&stiiédiaire entre 'amorphe et le cristal
comme l'illustre la figure 1.24.

% § ..... g é g {
g

Phase cristalline hesophase / Phase amorphe orientée Phase amarphe

Fig .24 : Représentation schématigue des difféephases que peut adopter un polymére

Ce type de structure a déja été rencontré pourtrdgypolymeéeres, notamment pour le
polypropyléne isotactiqueRP). Différentes terminologies sont utilisées dautéfinir : para-
cristal [Milll], micro/nano cristal [Farrl], condisrystal [Wundl] ou phase mésomorphe
[Corrl].
Les premiéeres évidences de cette mésophase p&ETedatent des années 1960 avec les
travaux de Bonart [Bonal-3] qui mit en évidencddanation d’'une phase para-cristalline
lors de I'étirage d’'un PET amorphe. Il observa tatda formation graduelle de structures de
plus en plus ordonnées a savoir une phase nématigise une phase smectique avant
d’observer la formation de la phase cristalline.
Cette phase para-cristalline du PET a ensuitéd'diet de nombreux travaux [Carrl, Wels1],
mais c’est avec I'avénement des synchrotrons, gunpttent d’effectuer des suivissitu de
I’évolution structurale durant la déformation, dae« structure » et le role de cette mésophase
ont pu étre bien définis [Ran1l-Keum1].
Concernant I'évolution de la structure induite pérage du PET amorphe, Kawakami et al.
[Kawal] ont montré qu'avant d’adopter une structurgistalline, les chaines
macromoléculaires du PET forment une phase mésdmopouvant adopter différentes
structures dont lI'ordre augmente graduellement daedéformation confirmant ainsi les
résultats de Bonart. Il a ainsi été mis en éviddeséstence d’'une phase nématique ainsi que
de deux phases smectiques (de formes A & C) qustitoant des états transitoires a la
structure cristalline.
D’autre part, Mahendrasingam et al. [Mahel], onntréo qu’a haute vitesse d’étirage pour
des températures voisines de Tg :

» seule la phase mésomorphe est induite par I'étdageET.

» ['échantillon cristallise graduellement s’il est im@nu contraint a la température

d’étirage.

Dans une étude de la déformation d'un PET au dssdeula température de transition
vitreuse, Ran et al [Ranl] ont aussi montré la &rom d’'une mésophase. Si I'échantillon
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ainsi déformé est chauffé a 150°C, on assistetratesformation de la phase mésomorphe en
phase cristalline a taux de phase amorphe condbarts le cas du PET, les résultats
s’accordent donc a montrer que la phase mésomegiha précurseur de la cristallisation.
Finalement, dans le cas du PET, cette phase méphmara pu étre observée gu’'a I'état
orienté par des traitements thermomeécaniques. dPautres polymeres tels que le PP [Mill1],
le PA6 [Penel-2] et 'TEVOH [Pene3], la phase mésmine existe a I'état isotrope suite a un
refroidissement approprié permettant une mise edreopartielle mais empéchant la
cristallisation.

1.6.b) Relations structure-propriétés du PLA

Concernant le PLA, peu de travaux existent surdéstions entre la structure et les
propriétés du matériau. La premiere étude, effechar Hoogsteen et al [Hoogl], date des
années 1990 et a permis de mettre en relationriectgte cristalline induite avec les
parameétres de mise en ceuvre lors de I'étiragebdesfide PLLA. En patrticulier, si ces fibres,
initialement semi-cristallines sous formgsont étirées a haute vitesse et a haute tempg&ratur
la phase cristalline induite est de la forfiealors que pour d’autres conditions d’étirage, la
phase cristalline induite est de forme Une étude plus précise menée par Takahashi et al.
[Takal] a permis d’éclaircir I'effet des parameétids sollicitation (vitesse et température
d’étirage) sur cette transformation de phase esi amontrer que c’est principalement la
contrainte effective appliquée au cristal, elle-reéronditionnée par les paramétres d’étirage,
qui contréle la structure cristalline induite. Earttculier, il existe une contrainte effective
critigue au dessus de laquelle on assiste a laaftsmd’'une phasp lors de I'étirage.

En 2002, Kokturk et al. [Kokt1] ont étudié I'évaiom de la structure lors de I'étirage uniaxial
de films de PLA linéaire et branchés pour des teatpées de déformation comprises entre
Tg et Tg +20°C & des vitesses de I'ordre dé 4B Seuls les résultats concernant le PLA
linéaire seront discutés ici. La température defysle I'ordre de 155°C, indique qu'il s'agit
d’'un PDLLA contenant 2 a 3% de D-PLA. Les courbestrinte — déformation nominales
montrent un comportement initial de matériau cdoatitique suivi d'un durcissement
structural pour des déformations supérieures a 30@%déformation a rupture augmente avec
'augmentation de la température. Suite aux analyse DSC et diffraction des rayons X,
pour des températures d'étirage de 70°C et 80°Cesil clairement apparu qu’une
cristallisation orientée induite par I'étirage s®quit et la phase cristalline induite pour ces
conditions de sollicitation est la phdse

Une seconde étude a ensuite été menée par Mulkgaal. [Mulll] par DSC,
diffraction des rayons X et biréfringence sur I'iatmn structurale de films de PDLLA
contenant 2% de D-PLA, pour des conditions de dédtion couvrant la gamme de
température [65°C-90°C] a différentes vitesses. matériau étudié ici est initialement
amorphe et son comportement mécanique est le mé@meajui observé préecédemment. A
partir des résultats obtenus, les auteurs ontidddunx domaines d’évolutions structurales qui
dépendent des conditions de sollicitation (Fighl.. 2

36

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

100000
10000
_ Nematic-Like Order
-E 1000
2 Aﬂﬁ"'ﬁad
ﬁu 100 | 511355 \“-;,a{‘ﬂn
st
cy
10 |
’
60 65 70 75 B0 85 0 95
Temperature (C)

Fig 1.25 : Diagramme de phase montrant la strughdaite dépendamment
des conditions de sollicitation [Mull1]

Dans le domaine de haute température et/ou batssseide sollicitation, on observe tout
d’abord un comportement caoutchoutique du matéripuis un durcissement lié a une
cristallisation induite sous fornce

Dans le second domaine de basse température etlbe Vitesse de sollicitation, on observe
tout d’abord un comportement caoutchoutique du naatéuivi d’'un durcissement structural
mais ce dernier résulte de la formation d’une phagsomorphe identifiee comme étant
nématique. Les auteurs attribuent la formationattehase « para-cristalline » a un manque
de mobilité moléculaire pour permettre une vérgabistallisation. Les thermogrammes DSC
des échantillons étirés juste au dessus de leyé&exture de transition vitreuse montrent la
présence d’'un endotherme au passage de la trangitieuse mais qui n’est pas interpréte.
L'étude de Mahendrasingam et al., par SAXS et WAX& PDLLA contenant 4% de
D-isomeére [Mahe2], a montré que pour des températdiétirage supérieures a 100°C, la
déformation du matériau devenait hétérogene etugquize cristallisation induite n’avait lieu
durant la déformation, méme pour des taux d'étirage élevésife. 1100% a 120°C). Ce
comportement a été attribué a la trop grande amitéhermique qui empéche le matériau de
cristalliser durant I'étirage. Lors d’essais eftert a des températures comprises entre 80°C et
100°C, il est apparu que le matériau ne cristapjs® durant la déformation mais uniquement
lorsque celle-ci est terminée. Le taux de crigtdéi croit alors rapidement pour atteindre des
valeurs comprises entre 17% poukirdge = 80°C et 25% pour girage = 100°C. Ce type de
comportement est semblable a celui précédemmerinabsur le PET. De plus, la phase
cristalline induite durant les différents traiterteen été identifiee comme étant la formelu
PLA.

Cette évolution structurale durant la déformationégalement été analysée en termes
d’orientation par Wong et al. [Wongl] et par Yarigak [Yangl]. Les premiers ont montré
gue dans le cas de l'étirage uniaxial d’'un PLLAtiaéément semi-cristallin, la phase
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cristalline était toujours plus orientée que la gghamorphe, I'orientation des deux phases
étant de plus en plus importante avec 'augmentadi® la température de déformation. De
leur cbté, Yang et ses collaborateurs ont mont lqudegré de cristallinité induit par la
déformation n’était pas interprétable uniguementeemes de changements de la structure
moléculaire.

Finalement, I'étude de Rezgui et al. [Rezgl] sétithge au dessous de sa température de
transition vitreuse d’'un PDLLA contenant 8% de DnAwre, a révélé un comportement
ductile. Toutefois les mesures de variation de mauéalisées durant la déformation ainsi
gue les observations en MEBSst-mortemont montré que le matériau possede une forte
tendance a la cavitation.

L’ensemble de ces études fait apparaitre que Uatate induite lors de I'étirage uni-

axial du PLA dépend fortement des conditions ddicitation. En particulier, lorsque le
matériau est étiré a une température proche deerspérature de transition vitreuse, on
observe la formation d’'une phase mésomorphe afteitaula faible mobilité des chaines a
cette température. En revanche, pour des tempésatliétirage comprises entre 70°C et
100°C, c’est une véritable phase cristalline quiireduite durant la déformation. Enfin, pour
des températures d’étirage supérieures a 100%Cistallisation induite est inhibée.
Il existe néanmoins des contradictions entre |&grdnts travaux présentés précédemment,
notamment en ce qui concerne la nature de la piragalline induite et la présence ou pas
d'une phase mésomorphe. De plus, la structure de glhase mésomorphe n’est pas
identifiée, pas plus que sa morphologie et sonigafon dans le comportement mécanique.

1.7)  Biétirage du PLA

Le biétirage est un mode de déformation trés attians I'industrie pour renforcer les
propriétés mécaniques et barrieres des films d’#dage C’est aussi le mode de déformation
imposé dans l'opération de gonflage de bouteillefaut savoir que tous les matériaux ne
sont pas bi-étirables et que, dans l'optique d'utibsation du PLA dans le secteur de
'emballage, il est nécessaire de caractériseoteportement du matériau au cours de sa mise
en forme par ce procédeé.

Trés peu de travaux traitent de la biétirabilité RILA ainsi que de I'évolution structurale
associée. Ou et Cakmak [Oul] ont étudié le biétisigiultané d’'un PDLLA a 8% de D-
isomeére a une température de 70°€. Tg + 10°C). Il apparait que ce matériau peut radiei
des taux de biétirage de 4x4 quel que soit le ntméiétirage, et son taux de cristallinité
atteint 15% a 20% selon le mode. Ce taux de diistal « élevé », déterminé par DSC, est
assez surprenant compte tenu du fait que le tald-demere du matériau utilisé dans leur
étude est proche du taux critique a partir dugai@llymere ne peut plus cristalliser.

A partir de l'analyse des clichés de diffractiony @ Cakmak ont proposé un modele
d’évolution de la structure présenté sur la figu2é.
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(b)

Fig 1.26 Modéle structural pour le biétirage du RIBL(a) simultané et (b) séquentiel

Comme on peut le constater, sur ce modele, lerdgeti simultané du PLA conduit a
développer une structure cristalline orthotropelisgue le biétirage séquentiel engendre une
texture préférentielle selon la seconde directiersallicitation. En effet, dans ce dernier cas,
les cristaux formés lors de l'étirage selon le pegnaxe sont déstructurés lors de I'étirage
dans la seconde direction.

Concernant l'influence du biétirage sur les pragséphysiques du PLA, Lehermeier et al.
[Lehel] ont observé une amélioration des propribtgsere au gaz de petites moléculeg (O
N2, CO; et CHy) sur les films biétirés. Cela s’explique, d’'unetygzar le fait que comme 'ont
montré Cakmak et al. le matériau cristallise lous bdétirage, et d’autre part a cause de
I'orientation de chaines selon le plan du film coelfont montré Tanaka et al. [Tanal].

1.8) Vieillissement physigue du PLA

Pour toute température inférieure a Tg, la phaserpgine d’'un polymére est hors
d’équilibre thermodynamique, et donc, comme pout 8ystéme hors d’équilibre, son état
évolue vers l'état d’équilibre thermodynamique est’ le phénomene de vieillissement
physique. Le réarrangement des chaines, qui danaslales polymeéres se traduit par des
mouvements moléculaires locaux trés lents, entrdiéait une évolution des propriétés du
matériau avec le temps [Strul]. Par ailleurs, thiskerait que les modifications structurales
induites par le vieillissement sont a priori ré¥eles et qu’un simple chauffage du matériau a
une température supérieure a sa température ddtimarvitreuse rajeunit le matériau. Aou et
al. [Aoul] ainsi que Pan et al. [Panl] ont mondias le cas du PLA, une faible évolution de
la conformation des chaines de PLA lors du visdliment. En paralléle, ces auteurs ont
observé une augmentation de la température dattoangitreuse du matériau indiquant une
diminution de la mobilité moléculaire des chainescale vieillissement gu’ils ont associée
aux changements de conformation précédemment @sserv
Les changements structuraux induits ont égalemewmt influence significative sur les
propriétés mécaniques du matériau [Pan2]. En oure augmentation du module d’Young et
de la contrainte d’écoulement, ainsi qu'une dimodrastique de la déformation a rupture
sont observées avec le vieillissement du matébiabservation en microscopie électronique
a balayage des échantillons déformés montre qte fcagilisation du matériau semble due a
une évolution des mécanismes de déformation avedeifissement mais aucune étude
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précise n’'a jusqu’alors permis de vérifier cett@dthese. Par ailleurs, Cai et al. [Cail] ont
mis en évidence que le vieillissement physiguentasait la dégradation du matériau.
Finalement, I'étude de Pan et al. [Pan3] portamt ISafluence du vieillissement sur la
cristallisation du PLLA, a montré, de maniére sanante, que le matériau vieilli avait une
cinétique de cristallisation plus rapide que leériati non vieilli. Le méme comportement a
été précédemment observé pour le PET [Zhan3, Bauell, et, pour ces deux matériaux, il
est expliqué par le fait que des changements owm@fiiwnnels s’opérent durant le
vieillissement permettant ainsi la formation de dgms localement ordonnées qui servent de
germes a la cristallisation.
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Conclusions du chapitre

Le PLA est un polyester aliphatique linéaire biaaéigble issu de ressources

renouvelables. De plus le taux de comonomere infled¢ortement :

La structurej.e. 'augmentation du taux de D-isomere diminue le hoarde

segments L isotactiques et le rapport caractéustae la chaine

La cristallisation.e. 'augmentation du taux de D-isomere diminue latigue de

cristallisation, le taux de cristallinité maximula,Tg et la Tf.

Le PLA est polymorphe, la phase induite dépendara anéthode et des condition}
de cristallisation

Il peut étre facilement obtenu a I'état amorphesenni-cristallin
Le PLA est mono & bi-étirable a des températurggsaures a Tg

Le comportement de ce matériau est similaire ai agbservé pour le PET.
particulier, une phase mésomorphe peut étre inqaote certaines conditions

sollicitation

Le vieillissement physique influence les propriétésmatériau el semblerait qu

durant le processus de vieillissement des domaioeslement ordonnésoien

formés
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11.L1) Matériaux de |'étude

Les travaux portant sur les relations entre leppétés et I'évolution structurale du
matériau (chapitres IV a VI) ont été menés sur opotymere statistique de PDLLA
commercial contenant 4.3% de D-isomére acheté sotiété Natureworks Les masses
molaires du matériau, mesurées par chromatograpleeclusion stérique, sont de 116000
g/mol pour la masse molaire en nombre et de 1880001 pour la masse molaire en poids.
Les granulés, préalablement séchés 12h a 50°@Gtémhis en ceuvre par extrusion gonflage
afin d’obtenir des films de PLA d’'une épaisseurndieon 200um (+5%). Le tableau 1.1
reprend les conditions d’extrusion utilisées péafstention de ces films.

Vit
, . Taux de I (_asse Débit | Vitesse de vis
Profil de température (°C) onflage d’étirage (Kg/h) (rpm)
gontiage)  (mimin) g P
Zonel| Zone?2 Zone3 Filiere
1.9 100 30 100
190 200 205 210

Tableau 1.1 : Conditions d’élaboration des films.

Méme si, comme cela en a été discuté au chapiaégent, le PLA ne se dégrade pas pour
des conditions standard de stockage, les proptigegsomécaniques ont été périodiquement
contrélées afin de s’assurer de la stabilité duénei. De plus, afin d’effacer I'histoire
thermomécanique du matériau, les films utiliséssdaatte étude ont été recuits a 70°€. [y

+ 10°C) durant 10 min avant chaque test.

Les travaux portant sur I'influence du taux de Drere sur les propriétés thermiques
et structurales du matériau (chap 1) ont été nenéles copolymeres statistiques de PDLLA
avec différents taux de D-isomére synthétisés pavdft. Le procédé de synthése utilisé est
détaillé dans la référence [Chabl]. Ces matériamns dénotés PLAoU X représente le taux
de L-isomére du copolymere. Les caractéristiquasdiféerents matériaux sont reprises dans
le tableau 11.2.
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Stereo Yoee Masses molaires (g/mol)
copolymére = {H;g Muw Mhn to

PLA50 0 180000 76000 24

PLAG62.5 25 170000 81000 2.1
PLA75 50 205000 103000 2

PLA92.5 85 180000 95000 1.9
PLA94 88 211000 109000 2
PLA96 92 225000 114000 2
PLA9S 96 171000 81000 21

Tableau 1.2 : Masses molaires des PDLLA avec différents tauRp-d&l A

Les masses molaires des difféerents matériaux éddaivement proches, l'influence de ce
facteur sur les propriétés du matériau pourraréigiigée.

11.2)  Analyse enthalpigue différentielle

11.2.a) Analyse enthalpique différentielle « contiennelle »

L’'analyse enthalpique différentielle, communémesppelée DSC Kifferential
Scanning Calorimetly permet de mesurer les variations d’enthalpien afe pouvoir
déterminer les caractéristiques thermiques du matéomme les transitions du' brdre
telles que la fusion ou la cristallisation ainsiegles transitions du"2 ordre comme la
transition vitreuse.

L’équipement utilisé est une DSC a compensatiopuissance. Ce systéme est constitué de
deux fours chauffés a I'aide d’une premiére boutite « boucle principale ». Une seconde
boucle, appelée « boucle compensatrice », ajugp@isaance de chauffe afin de conserver la
méme température entre le four contenant I'écHantilet le four de référence. La

compensation de puissance calonﬂqz% fournie par la boucle compensatrice est mesurée
en fonction de la température. Les essais étalit&éaa pression constante cette puissance
calorifique multipliée par la vitesse de chauffdisde A permet d’avoir acces a la capacité

calorifique du matériau ou plus exactement a la variation dedd matériau en fonction de
la température et ainsi aux différentes proprigtésmiques du matériau.
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Dispositif expérimental :

Les essais de DSC reéalisés au cours de ce travaiété effectués a l'aide d’'une
DSC 7 Perkin EIme) sur des échantillons ayant une masse d’enviromd®lacés dans des
capsules d’aluminium. L'appareil a été calibré @&dé d’'un échantillon d’indium de haute
pureté selon les procédures standard. Afin d’évitete oxydation du matériau les fours sont
purgés a I'aide d'un flux d’azote. Sauf cas pati@ryles essais ont été réalisés a une vitesse
de chauffe de 10 °C/min sur une plage de températatalant de 25°C a 180°C. Avant tout
traitement thermique les échantillons sont mairdenla température initiale durant 5min afin
que le matériau soit a I'équilibre thermodynamique.
Dans toute I'étude, la température de transitiomeuse a été définie comme étant la
température a mi-hauteur du saut de capacité figlaiet les températures de fusion et de
cristallisation sont prises au maximum des picgespondant. Les taux de cristallinité
massiqueg ont quant a eux été déterminés en utilisant ktiosl :

ou AH; est I'enthalpie de fusion mesurée par intégratieare sous la courbe de fusion du
thermogramme ef\H ? I'enthalpie de fusion d’un cristal parfait de Pida taille infinie.

Cette enthalpie standard de fusion a été prise&g@B J/g [Fiscl] pour la forme cristalliae
du PLA. Les séquences utilisées afin d’étudier dastiques de cristallisation de notre
matériau sont présentées dans le tableau 11.3.

57

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

Cristallisation
anisotherme

Cristallisation isotherme
depuis I'état fondu

Cristallisation isotherme
depuis I'état solide

1) Maintient du matériau
5 min a 180°C

2) Refroidissement a une
vitesse vjusqu'a 25°C

1) Maintien du matériaus
min a 180°C

2) Refroidissement du
matériau jusqu’a Ja une

1) Maintien du matériau
5 min a 180°C

2) Refroidissement du
matériau jusqu’'a 25°C a un

vitesse de 40 °C/min vitesse de 40 °C/min
3) Maintien 1min a 25 °C
3) Isotherme d’'une durég t| 3) Maintien 1 min a 25°C
4) Chauffe jusqu’a 180°C &
10 °C/min 4) Refroidissement jusqu’a

25°C a une vitesse de

40 °C/min

4) Chauffe jusqu’a Ja une
vitesse de 40 °C/min

5) Isotherme d’une durég t
5) Maintien 1min a 25°C
6) Refroidissement jusqu’a
6) Chauffe jusqu’a 180°C 3 25°a 40 °C/min
10 °C/min
7) Maintien 1min a 25°

8) Chauffe jusqu’a 180°C 3
10 °C/min

Tableau 11.3 : programmes de chauffe utilisés pétmde de la cristallisation du PLA

N.B. Les taux de cristallinité sont mesureés lors dédelaniere chauffe de la séquence.

[1.2.b) Analyse enthalpique différentielle & modida de température

Afin de découpler les transitions du premier etsdaond ordre intervenant durant la
chauffe du matériau, des essais de DSC a modulddotempérature ont été effectués. Le
principe général reste le méme que pour la DSC extionnelle décrit précédemment, a
savoir une mesure de flux de chaleur en fonctiotadempérature, la seule différence étant
gue la montée (ou descente) en température appligu&chantillon n’est plus monotone
mais oscille périodiguement autour d’'une tempéeatmoyenne comme l’illustre la figure
I.1.
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Fig 1.1 lllustration du principe de la chauffe mdéle en température.

Le signal modulé est ensuite déconvolué, via laxsfamée de Fourrier, en deux
composantes :
» Le signal «réversible », correspondant a I'évolutilu G absolu du matériau
avec la température.
* Le signal « non réversible », correspondant auxéwents exothermiques ou
endothermiques se produisant durant le traitenmemntrtique.

Dispositif expérimental :

Les essais d’analyse calorimétrique a modulatemedpérature ont été effectués sur
une DSC DiamondRerkin Elmej en utilisant la méthode Stepscan. Selon cettdadét la
modulation de température appliquée a I'échantititest pas sinusoidale mais en dents de
scies comme l’illustre la figure 11.2

59

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

200
1 DSC conventionnelle
— — — DSC Stepscan
| 72
150 A
— 1 7
<
=) 74
o |
= _ 4
&8 100
2 7
IS
()
= ) 7
50 A
| 7
7
0 T T T T T T T T T T T T T T T T T T T 1
0 5 10 15 20
Temps (u.a.)

Fig 11.2 lllustration du mode Stepscan

Le principe restant le méme, les informations obésnsont identiques. L'appareil a été
calibré en capacité calorifique a I'aide d’'un édiilem de saphir dont la capacité calorifique
en fonction de la température est parfaitement wenet en température a l'aide d'un
échantillon d'indium de haute pureté selon la mémé¢hode que précédemment.
Les essais ont été réalisés sur des échantillemvidon 10 mg en utilisant les paramétres de
modulation suivants :

e incrément de température : 2 °C

» vitesse de chauffe : 2 °C/min

* durée de I'isotherme : 1min

11.3) Analyse mécanique différentielle

11.3.a) Analyse mécanique différentielle en traatio

sy 27

Le comportement viscoélastique du matériau a éidiétafin de caractériser les
processus de relaxation moléculaire en fonctionadéempérature et/ou de la fréquence.
L’échantillon étudié est soumis a une déformatioRaxialec sinusoidale de faible amplitude
de type :

g(t) = go sin(wt)
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La contraintes mesurée est déphasée d’'un algbar rapport a la sollicitation initiale :
o(t) =Z + g, sin(wt + d)
Avec 2 la précontrainte appliquée lors de I'essai afiévier le flambage de I'échantillon.
Cette mesure donne alors acces au module compteXéfii par :
E*=[o*/e*]=E +IE”
Avec :

e E = E*cos@): le module de conservation ou module élastig@ette valeur
représente la réponse instantanée du matériavaethst la partie de I'énergie
accumulée sous forme élastique par celui-ci.

« E” = E* sin(d) : le module de perte qui correspond a I'énergssipgée dans le
matériau par frottement visqueux.

* tan@) = E'/E" : le coefficient de frottement visqueux.

Dispositif expérimental :

L’étude des propriétés viscoélastiques du maté@aleté réalisée a laide dun
viscoélasticimétre RSA3TA instrumenfs Les essais ont été réalisés en tension sur une
gamme de température allant de 25°C & 150°C avedrdquences variant de 1Hz a
10° Hz. La déformation imposée est généralement égale = 0.05%. Les échantillons

utilisés pour ce type d’expérience sont parallégigdes de dimensions : 10x5x0.2 fam

11.3.b) Analyse mécanique différentielle en torsion

Le principe est le méme que celui précédemmemseExp ceci prés que I'échantillon
n'est plus soumis a une déformation élongationmabés a une déformation en cisaillement.
De la méme maniere que précédemment, la mesureuplea, déphasée par rapport a la
sollicitation initiale d’un angl®, donne acceés a :

* G’:le module de cisaillement
 G”:le module de perte
» tam: le coefficient de frottement visqueux

Dispositif expérimental :

L'étude des propriétés viscoélastigues du matéragisaillement a été réalisée a l'aide
d’'un viscoélasticiméetre ARESTA instruments Les essais ont été réalisés en torsion sur une
gamme de température allant de 25°C & 150°C avedrdguences variant de itHz a
10 Hz pour une déformation imposée généralement éyale= 0.1%. Les échantillons

utilisés pour ce type d’expérience sont parallégipdes de dimensions : 22x12x1 rhm
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11.3.c) Temps de relaxation des macromoléculesdéisde Doi-Edwards

11.3.ci) Généralités

Doi et Edwards ont postulé que, a des tempérapnashes de Tg, la relaxation des
chaines macromoléculaires est la somme de troisepsas a savoir : la relaxation, la
rétraction et la reptation. Chaque processus eastctggisé par un temps caractéristique,
respectivement,, T, et .. Le temps de relaxation de Rougetemps caractéristique le plus
rapide, peut se calculer en utilisant I'équation :

o = &M /M,y
¢ 6M2kT,

Avec M. la masse entre enchevétrementsg,lJddmasse molaire d’'une unité de répétitiata
longueur caractéristique de l'unité de répétitibte coefficient de frottemenk la constante
de Boltzmann et dla température pour laquelle est calaulé

Les temps de rétraction et de reptation sont gai@otx proportionnels & et sont définis par :

T, =21,(n/n)?
T.=6r,(n/n)°

Avecn le nombre d’'unités monomeres entre enchevétredéimi parn = M/Mg avec M, la
masse molaire en nombremgt= MJ/Mo, le nombre de motifs entre deux enchevétrements.

Le calcul des difféerents temps de relaxation immiglonc la connaissance de, W, a eté.

Dans notre cas Ma été déterminé par chromatographie a exclusingse €f chap 111.1).
Nous allons maintenant détailler la procéduresaéédi pour déterminer dMa et.

[.3.cii) Détermination de M

Me a été mesurée a partir des données en viscoétaglictorsion obtenues pour le
PLA amorphe en utilisant la formule :

_ PRT

M
e G’(\)l

Ou M. représente la masse entre enchevétrement du awgfEsa densité a la température
considérée (1.24 g.cinpour le PLA [Urayl]), T la température, R la camge des gaz

parfaits etGil la valeur du module de conservation prise au minindu module de perte

apres le passage de la relaxation principale coitus&é sur la figure 11.3.
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Fig 11.3 : Evolution du module de conservation Gde perte G” en fonction de la température

11.3.ciii ) détermination de §2

Il est possible de déterminer la valeus @a?artir des courbes maitresses, (G’, G”) en
fonction de la fréquence, construites a une tenwperade référence I En effet, comme
lillustre la figure 1.4 pour des températures gmes de Tg il existe un petit intervalle de
fréequence pour lequel G’ est égal a G”.

G' G" (Pa)

10 5

100 A

108 E

107 A

106 A

10t

100
f (Hz)

10t 102 10% 104 105  10¢

Fig 11.4 : courbe maitresse déterminée & une teatpér de référence, F 65°C
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Dans cet intervalle de fréquence il est possitdecBder a §%n utilisant la relation :

2
G'=G"= (%j{%} f¥2 aved\ le nombre d’Avogadro.
0

Une autre méthode permettant de déterminéreat de tracer deux droites tangentes aux
courbes de pentes 0 et %2 dans la zone plateam&talaone de transition respectivement. La

fréequencd; a laquelle s’intersectent les deux droites esteeh a2 par la relation :

_ 48KT
ftr T 4o 5
a?(M,/M,)3¢

Dans cette étude les deux méthodes ont été usi)isEerésultats obtenus étant en accord.

11.4) La diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X aux grands angles (V&\)permet d’avoir accés aux
informations concernant la structure du matéridiéchelle moléculaire. Cette technique est
largement utilisée afin de déterminer et caracéiss ou les phases cristallines des matériaux.
Cette technique permet également d’obtenir d’autriesmations comme par exemple sur la
texture du matériau. Par ailleurs, les récents Ildppements techniques et informatiques
permettent d’obtenir des informations préciseslaustructure i(e. I'arrangement local des
macromolécules) de la phase amorphe du polyménaldrent la diffraction des rayons X
est I'une des techniques les plus précises pourtifiea les proportions des différentes phases
d’'un matériau. En effet, les intensités diffractéesdliffusées par le matériau sont directement
proportionnelles au nombre d’atomes diffractantufple cristal) et diffusant (pour la phase
amorphe) et donc, le rapport entre la somme des des pics cristallins et l'aire totale donne
acces au taux de cristallinitg. Le taux de cristallinité ainsi calculé est unxtae cristallinité
« absolu » contrairement a la mesure faite par @80e taux de cristallinité obtenu est
massique. L’avantage de cette mesure est gu’elldaiepas intervenir de constantes
déterminées expérimentalement contrairement a lyaeaenthalpique différentielle ou
I'enthalpie standard de fusion doit étre connudleG® étant déterminée expérimentalement
une plus grande incertitude demeure sur le tawxigellinité mesuré.

Dispositif expérimental :

Les analyses qualitatives ont été effectuées sutiffractometre équipé d'un tube a
rayons X scellé avec une anticathode de cuivre {.54 A), le faisceau incident étant filtré a
l'aide d'un filtre nickel afin d’éliminer la radiain Kg et le rayonnement continu émis par le
tube. Les expositions, d'une durée de quinze mimubat été effectuées en utilisant une
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tension d’accélération de 40 kV et une intensitéd@enA. Le signal diffracté est collecté sur
une caméra CCD Photonic science.

Les analyses quantitatives ont été effectuées audifiractométre équipé d’'une anode
tournante Bruker Nonius FR591, en travaillant a temsion d’accélération de 50kV et une

intensité de 100 mA. Le faisceau produit, de lomgu#onde Kk, = 1.54A, est collimaté a
I'aide de miroirs Osmic et les clichés sont colscsur un détecteur imaging plate MAR345.

Analyse des clichés de diffraction :

Avant analyse, différentes corrections sont effées sur les clichés obtenus :

» la correction de distorsion spatiale du détecteur.

» la correction du « dark » qui correspond a |la atiwe du bruit de fond de la caméra.

» la correction du « blanc » pour éliminer les impetions d’alignement du faisceau.

» la correction de tilt qui corrige la non perpendéeité du détecteur par rapport au
faisceau incident.

Ces corrections effectuées, on obtient une imagefa2ibtion des angles62et ¢ définis
comme suit (Fig 11.5) :

H_‘ Faisceau I 4 , .
transmis ‘ h -

T \ ' \

difracté

e

échantillon

Fig 1.5 : Exemple d’un cliché de diffraction obtesur un échantillon de PLA déformé
(l'axe de sollicitation est vertical)

Avec :
» 20l'angle de Bragg, qui correspond a I'angle engréaisceau transmis et le faisceau
diffracté.
* ¢ l'angle azimutal. Dans cette étude l'origine de aagle est prise a partir de la
direction perpendiculaire a I'axe de sollicitation.

Pour obtenir les spectres d’intensité intégréd (28), les images ont été intégrées a I'aide du
logiciel FIT2D".
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Nous allons maintenons détailler les différentegshodes utilisées lors du traitement des
profils d’'intensité.

I1.4.a. Calcul des tailles de domaines cohérents :

Les tailles de domaines cristallins diffractantndaniére cohérente correspondent a la
taille des blocs cristallins dans lesquels aucuiaudén’est présent. La taille des éléments
diffractant de facon cohérente est liée a la larges pics de diffraction par la loi de Debye-
Scherrer définie par :

K = YA
FWHM x cos@,,,)

Avec K: la taille du domaine cohérent selon leeclion perpendiculaire a la famille de
plans tikl)
W : un facteur correcteur lié au dispositif expénad (généralemenjp = 0.9)

A : lalongueur d’onde utilisée
FWHM : la largeur a mi-hauteur de la rakl) considérée (en radians)

Bnk : I'angle de diffraction considéré (en radians)

11.4.b. Déconvolution des profils d’intensité intégrée

Afin de pouvoir quantifier les différentes phasesndatériau les profils d’intensité ont été
déconvolués en utilisant le logiciel Pedkfiles différentes étapes de cette déconvolution
sont décrites ci-dessous.

i) Choix des fonctions utilisées

Les fonctions utilisées pour déconvoluer les spsctont des fonctions gaussiennes.
Ces fonctions ont été choisies d’'une part de mareampirique car elles permettaient
un bon ajustement du profil et d'autre part caaddjlisées dans la littérature pour le

PLA [Mano1l].

Une fonction gaussienne est définie par :

1(x) = | e |

Avec : x° : la position du centre du pic
Ax : la largeur a mi-hauteur du pic (FWHM)
[°: lintensité maximale du pic
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Trois cas ont été rencontrés lors de cette étudmcun d’eux étant associé a une

structure particuliere. Le principe utilisé pourdéconvolution de ces différents cas va
maintenant étre décrit.

i) Déconvolution du profil d’'un matériau amorphe

La figure 1.6 présente le profil d'intensité intég et la déconvolution dans le cas
d’'un PLA amorphe isotrope. En effet, ce dernier wijuement composé de raies
larges dont la largeur & mi-hauteur (FWHM) de lferdie 3° pour = 0.51A (=9°
pourA = 1.54A).

Intensité expérimentale

— —- Intensité calculée
Contributions amorphes

Intensité (u.a.)

2 4 6 8 10 12 14 16

20 (9
Fig 11.6 : Diagramme de diffraction d’un échantillde PLA amorphe isotropa & 0.51A)

Dans cette étude le halo amorphe a été déconvaltkbis gaussiennes centrées sur les
angles B = 55° et B = 7.5° et B = 11° respectivement. Le fait d'utiliser trois
fonctions afin de décrire le halo amorphe serafj@st discuté dans la suite du manuscrit.

iii) Déconvolution du profil d’'un matériau semi-cristall

La figure 1.7 représente le profil d’'intensitéégrée obtenu pour un échantillon semi-
cristallin cristallisé thermiquement. Contrairememti cas précédent des pics fins,
caractéristiques de la phase cristalline, sontrp@gés au halo amorphe.
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Intensité expérimentale

———Intensité générée

i Contributions cristallines
Contributions amorphes

Intensité (u.a.)

26 (9
Fig 1.7 : Diagramme de diffraction d’un échantillde PLA semi-cristallin isotrop@ € 0.51A)

Les fonctions choisies pour décrire les pics diisgasont également des gaussiennes
ayant une largeur a mi-hauteur (FWHM) faible (0O5WHM <0.5°). Ces fonctions
sont superposées au profil d’'intensité obtenu pi&oénent pour le matériau amorphe.
Les positions des pics obtenus ainsi que les réppdntensités entre ces pics ont été
comparés avec la littérature avec une bonne ctiméla

iv) Déconvolution du profil d'un matériau mésomorphe

L’'analyse des clichés de diffraction a, dans cestaas lesquels seront décrits dans
le chapitre IV, laissé apparaitre la présence dpimese mésomorphe. Cette phase,
obtenue uniquement par étirage du PLA, est caraé&par la présence de taches de
diffraction diffuses perpendiculaires a l'axe aingpie de deux taches diffuses
parallelement a I'axe de sollicitation (Fig 11.8.a)
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Intensité expérimentale
———Intensité générée
Contribution amorphe

O 7] Contribution mésomorphe

Intensité (u.a.)

20 (9 (b)
Fig 11.8 : (a) Cliché WAXS d’un échantillon de PLiAésomorphe
et (b) profil d’intensité intégrée correspondant(0.514)

Ces taches de diffraction diffuses se retrouventesprofil d’intensité intégrée associé
(Fig 11.8.b) sur lequel on observe la présence daxdpics supplémentaires centrés sur
20 = 5.2° pour les taches perpendiculaires a I'axeolieisation et D = 11° pour les taches
paralleles a cet axe. Afin de déconvoluer le prafintensité obtenu, deux fonctions
gaussiennes ont été ajoutées a celles utilisées ldagas d’'un matériau amorphe. Ces
derniéres sont caractérisées par une largeur auatetr intermédiaire (typiquement 1° paur
= 0.51A) et sont superposées au profil utilisé @déonment pour décrire la phase amorphe du

matériau.

1.4.c. Calcul du taux de phase

Le taux des différentes phases a été calculé sanfiale rapport des aires des pics
relatifs a la phase considérée sur l'aire totalesplectre intégré. La méthode de calcul plus
rigoureuse développée par Hermans et Weidingernjprfaisant intervenir les masses
volumiques de chaque phase n'a pas été utiliséepawar le PLA les densités des phases
amorphes et cristallines sont tres proches [Sasagilet la difféerence de densité a donc été
négligée.

I1.4.d. Evaluation de l'orientation de la phase amorphe

Les fonctions d’orientation permettent de quantifierientation de la phase cristalline
et/ou de la phase amorphe d’'un matériau. Le cordeefiwnction d’orientation a été introduit
par Hermanns et al. [Herm1] afin de pouvoir quartife degré d’orientation des cristaux
dans des fibres semi-cristallines.

69

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

L’orientation peut étre évaluée a partir d’expécesde WAXS en utilisant le profil
d’intensité azimutal a partir duquel peut étre déteé le facteur d'orientation d’Hermais
défini par :

f= % (3<coszqo> - 1)

avec<c052¢1> le cosinus carré moyen de l'angle entre I'axetallisgraphique considéré du

cristal et I'axe de sollicitation calculé en utdig I'équation :

[1(9)-sin@) cos(@)dg
(cosgpy) ==
[1(9).sin@de

0

@ prenant son origine selon I'axe de sollicitation.

Pour une orientation isotropesera nul, alors que pour une orientation totaléacke
considéré selon la direction d’étiragesera égal a 1f(= -0.5 pour une orientation
perpendiculaire a I'axe de sollicitation).

Le méme raisonnement appliqué a la phase amorpimeepel’en déterminer I'orientation
[Wilcl, Bianl]. Néanmoins, les travaux de Pick ketamt montré que cette méthode sous-
estimait systématiquement la valeur de la foncti@mientation réelle de la phase amorphe et
donc qu'il fallait appliquer un facteur correctifavaleur obtenue [Pick1].

La détermination de ce facteur correctif n’étarg paviale, et de plus, I'analyse des facteurs
d’orientation dans le cadre de ce travail restamisjuantitative, le facteur correctif n’a pas
été calculé dans notre étude.

[1.4.e. Calcul des fonctions de corrélation de paires

La fonction de corrélation de paires, égalememqtele fonction de distribution de
paire (PDF :pair distribution functioh est une fonction dans I'espace réel indiquant la
probabilité de trouver une paire d’atomes sépahéseddistancea dans le matériau. Cette
fonction permet donc de décrire la structure d’watériau.

La fonction de corrélation de paires est définie:pa

09(0) = py+ [0 -dsinnaca
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Avec po la densité atomique du matériau, q le vecteuusiifin défini par q = #sinB/A, r la
distance entre deux atomes dans l'espace réelggtl&fonction de structure du matériau
calculée a partir des données expérimentales. lthoté@ogie détaillée permettant le calcul
de la fonction de corrélation de paires ne seraegg@®see ici, néanmoins une description
détaillée est disponible dans la référence [Billlans cette étude les fonctions de corrélation
de paires ont été calculées a l'aide du logicieF8BtX2 [Qiul].

11.5) La diffusion des rayons X

La diffusion des rayons X trouve son origine daes hétérogénéites de densité

électronique a plus grand échelle au sein d'un maatéD’'un point de vue technique le
principe est le méme que pour la diffraction dg®mna X mis a part le fait que la collecte des
clichés se fait a des distances plus importantestte Ctechnique permet d’avoir des
informations, d’'une part sur la taille des objatar(s la gamme : 1 a 100 nm), et d’autre part
sur leur orientation.
Dans le cas des polyméres semi-cristallins la siiffiu des rayons X permet, en général, de
définir la taille des domaines amorphes et crisigl condition que ces derniers soient
arrangés de maniére périodique. Cette techniquengteégalement de déterminer les
mécanismes de déformation plastigues courammegbméés lors de la déformation des
polymeres comme la fibrillation ou le craquelage.

Dispositif expérimental

Les analyses ont été effectuées sur un diffradieméguipé d’'un tube a rayon X avec
une anticathode de cuivre, le faisceau incidenitdttiré a I'aide d’un filtre nickel pour les
mémes raisons que celles exposées pour la diffractix grands angles. Les expositions,
d'une durée de quinze minutes, ont été effectugastibsant une tension d’accélération de
40kV et une intensité de 40mA. Le signal diffraesé collecté sur une caméra CCD Photonic
science distante d’environ 80cm de I'échantillomelsection a vide dans laquelle régne un
vide primaire est placée entre I'échantillon etdétecteur afin d'éviter la diffusion et
I'absorption par I'air du faisceau diffusé.

Analyse des images de diffusion X

A partir des images obtenues en diffusion X, aelga sont appliqguées les mémes
corrections que dans le cas de la diffractionpledils d’intensité sont calculés par intégration
. . . . : 4nsin(@
azimutale des clichés et sont représentés en éondti vecteur d’onde qq(zT())

Selon les objets observés différents types d’aradgat effectués :
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[1.5.a. Détermination de la lonque période

L’analyse en diffusion X d’'un échantillon semi-¢alin isotrope donne généralement un
cliché comme celui représenté sur la figure 11.81&. lequel on remarque la présence d’'un

anneau caractéristiqgue de la longue période I& distance associée a l'alternance « blocs
cristallins- blocs amorphes »).

192 (u.a.)

0.20 0.25 0.30 0.35 0.40 0.45 0.50 0.55 0.60

q (nm™)

(b)
Fig 1.9 : (a) Cliché SAXS d’un échantillon de Pls&mi-cristallin
et (b) profil d’intensité corrigé correspondant

La représentation corrigée de Lorentz 1g2 = f(gleabe a partir du cliché SAXS (fig 11.9.b)
permet d’acceder a la longue périogedu matériau via la relationL: _2n
qmax

[1.5.b. Analyse d’'un cliché de craquelure

La diffusion X est particulierement adaptée a llgpa des craquelures. En effet, ces
objets ont une signature caractéristique en ddfussomme [lillustre la figure 11.10 sur

laquelle est représenté le cliché de diffusion Xindéchantillon de PLA dans lequel des
craguelures ont été induites.
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Fig 11.10 : cliché de diffusion X obtenu sur un éaolillon de PLA déformé a 25°C présentant des ahmes
(I'axe de sollicitation est vertical)

Le profil d’'intensité obtenu dans la zone 1 appdes informations sur la structure interne de
la craquelure a différentes échelles comme le redatffigure 11.11 qui représente un profil
d’intensité typique obtenu pour le PLA.

10000 . ) ]
fibrille — fibrille fibrille - vide Intra-fibrille
a ':l-1 o q'3 o q*S

Intensité {u.a)

qnm’)

Fig 11.11 : Représentation log-log de l'intensiiffusée en fonction du vecteur de diffusion g dEnsone 1

Le traitement de ces données nécessite en outmnfaissance de la fraction volumique des
fibrilles V; qui, dans notre cas, n'a pu étre déterminée. La Z&h a donc été traitée en
déterminant uniquement la distance moyenne entefilwilles Dy qui constituent la
craguelure en utilisant la méthode de la réfer¢Bomwl].

Cette «longue période » est déterminée de la mémaiére que précédemment en
représentant le profil 1g2 = f(q) (Fig 11.12) le mimnum de ce profil correspondant &R,. Ce
traitement est a utiliser en premiére approchelcaurestime la distance moyenne entre les

fibrilles.
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12 (u.a.)

0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8

g (nm™)
Fig 11.12 : Représentation Ig2 = f(q) du profil afensité pris selon la zone 1

La zone 2 correspond quant a elle a I'épaissela deaquelure le long de la direction de
sollicitation. Dans cette étude, le signal de laez@2) sera traité uniquement de maniére
qualitative en interprétant notamment la forme idaa récolté dans cette zone.

[1.5.c. Analyse d’'un cliché de fibrille

Nous allons maintenant détailler la méthode utlipéur I'analyse des clichés obtenus
dans le cas ou le matériau présente une morpholibgikaire. Le cliché type de cette
morphologie est présenté sur la figure 11.13.a.

I

T T T T T T T d
0o 01 02 03 04 0s 0& 0.7 08

T
|
++ + +—t+—+
100 300 1000 3000 10000

o i

Fig 11.13 : (a) Cliché SAXS typigue d’'une morpholedibrillée et (b) profil d’'intensité associé

(I'axe de sollicitation est vertical)
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Dans cette région, une analyse de Guinier esilpesHin de déterminer le rayon de
giration R, des particules diffusanteise( les microfibrilles) :

R 2
(@) Ol pexp—
En assimilant les fibrilles a des cylindres de ray® orientés selon un axe préférentiel,

comme c’est le cas lors d’un étirage uniaxial, Wétpn précédente devient :
Rcqg?
(@) Op.expt-—
La partie linéaire observée sur le graphe In(lg®) (Fig 11.13.b) permet donc de

déterminer R

Finalement, quelques exemples de structures coueamnencontrées dans les polymeéres
déformés ainsi que les clichés de diffusion assasét repris sur la figure 11.14.

[ [ [
(=3
PTG = o ©O @) ——
= O
(|
E—
L. . . Cavités allongées Cavités allongées
Matériau semi-cristallin . ) R o . . -
isotrope perpendiculairement a Cavités circulaires paralléelement & I'axe de

I'axe de sollicitation sollicitation

Fig 11.14 : Exemples de structures couramment retrés dans les polymeéres et clichés de diffusion X
correspondants (I'axe de sollicitation vertical)

[1.6) L’analyse par rayons X sur synchrotron

Le développement des sources synchrotron a perenigrandes avancées dans de
nombreux domaines scientifiques tant sur un plahrigue que fondamental ou appliqué.
L’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF)t da premiere installation de
rayonnement synchrotron dé™8 génération dans le domaine des rayons X. La figLt
représente schématiquement 'ESRF.

Fig 11.15 : représentation schématique de 'ESREpis [ESRF1])
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Les électrons sont produits par un canon a électmns accélérés dans un accélérateur
linéaire (LINAC = Llnear ACCelerator) et sont ensuite injectés dans un acdéléra
circulaire : le synchrotron (300m de circonférended rble de cet anneau est d’amener
I'énergie des électrons a environ 6GeV. lIs sdatsatransférés dans I'anneau de stockage
(~ 850m de circonférence) ou ils peuvent circuleérgergie constante pendant plusieurs
heures. L'énergie perdue par rayonnement par kxstréhs au cours de leur révolution est
restituée par des cavités radiofréquences ou gstalliées les lignes de lumiére.

Une ligne de lumiére, représentée schématiqguemantasfigure 11.16, est composée de 3
parties :
- la cabine optiqueou sont placés les instruments qui permettent ddiffeo les
caractéristiques du faisceau (monochromation,mation, longueur d’onde...)
- la cabine expérimentaleu se trouventies dispositifs expérimentaux et les
détecteurs.
- La salle de control®u se trouvent les dispositifs d’acquisition etcdatrole des
systemes expérimentaux.

bine experimentale

abine de controle

Fig I1.16 : Schéma des cabines composant une tigdamiére (d’aprés [ESRF2])

Le faisceau produit par ce type d’équipement a lbmkance, c'est-a-dire un flux
spectral par angle solide et par surface, envirolf fois supérieur & celui des sources
conventionnelles ce qui a permis des avancées lastatans de nombreux domaines
scientifiques et notamment dans les sciences dédrima. Dans le cadre de cette these,
l'utilisation d’un rayonnement synchrotron a perrdis suivre I'évolution de la structure du
polymére soumis a une déformation de mani@rsitu ce qui possede deux avantages
notables :

- s’affranchir des effets de relaxations moléculames surviennent des l'arrét du
traitement mécanique contrairement aux analysescteffes ex-situ ou
I'échantillon a au moins partiellement relaxé.
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- donner des mesures continues effectuées sur le ®ématillon alors que dans le
cas d’analysesx-situil faut souvent moyenner le résultat car le mégteatillon
ne peut étre analysé.

Nos expériences ont été menées sur la ligne BMOESRKF. Cette ligne est dédiée a
la diffraction et la diffusion anomale multi longus d’onde qui permet de travailler avec des
faisceaux ayant une énergie comprise entre 5k@glatV.

Concernant nos expériences, deux énergies ontiksées :
« 24 keV {.e.\ = 0.51A) pour les expériences de diffraction X.
« 8keV (.e.\ = 1.54A) pour les expériences de diffusion X.

Le signal diffracté a été collecté sur une camétdD@le marque Princeton [ESRF3]. Les

essais de déformation on été effectuées a I'aideedimachine congue pour s’adapter sur la
ligne BMO02 sur des éprouvettes en forme d’haltdeetaille 4x4x1 mm

[1.7)  Essais mécanigues

I.7.a) Traction uniaxiale

Les propriétés mécaniques du matériau ont été @eswur une machine de traction
de type Instron 4466. L'appareil est muni d’'uneednie thermostatée permettant d’effectuer
des essais de traction en température avec unssipréde +1°C. Les éprouvettes utilisées
sont de type haltére avec une longueur utile dm@2pour une largeur de 6 mm. Les essais

ont été réalisés a vitesse de traverse constaméekse de déformation initiake variant de
10° & 2 §' sur une plage de température allant de 25°C &CL00°

N.B. La vitesse de déformation initiale est définie pa = “%efse
0

Chaque type d’essai a été réalisé 5 fois afin danga la reproductibilité et la validité des
résultats.

Les courbes contrainte-déformation du matériau gemeralement présentées sous forme
nominale. Les contraintes et déformations nominsies définies par :

+ Contrainte nomlnalea:§ avec F la force mesurée et S° la section initcde

I’échantillon

AL_L-L

« Déformation nominaleg =

avecAL l'allongement de I'éprouvette et L°

o

sa longueur initiale
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Ce type d'essai seul ne permettant pas une andilysedes propriétés mécaniques du
matériau, des mesures des contraintes vraies aridondes déformations vraies ont été
également réalisées en utilisant le systéme Vidéoor?. Ce systéme permet de suivre la
déformation locale de I'échantillon grace a desquaurs placés sur la surface de I'éprouvette
dont I'évolution de leur position au cours de ldodéation est suivie par une caméra vidéo.
La méthode utilisée lors de cette étude est la oaétllite a sept taches comme illustrée sur la
figure 11.17. Le positionnement des taches pernedi ale mesurer a la fois la déformation
longitudinalegiong et la déformation transversginsde I'éprouvette.

Etrans
<mmmm— e o o o o -
«_—>

8Ion_q

Figure 11.17 : lllustration d’'une éprouvette utdis avec le systéme de vidéotraction
La déformation vraie est définie par :

=

avecl la moyenne des distance entre les tachEda&distance initiale entre les taches.

La contrainte vraie est donc déduite en utilisamelation :

F
ag =
S/raie
Avec F la force mesurée et,s, la section vraie recalculée a partir des mesues d
déformation vraies.

[1.7.b) Etirage biaxial

Les essais de biétirage ont été réalisés sur @tieebise prototype de marque Cellier
permettant de biétirer I'échantillon en mode simd, c'est-a-dire en étirant I'échantillon
simultanément selon deux directions orthogonalesgiw mode séquentiel, c'est-a-dire en
étirant I'échantillon dans une direction puis dams second temps selon la direction
orthogonale [Segul]. Les échantillons d’'une tailée 110x110 mm?2 sont maintenus par 44
pinces (fig 11.18) et ont été biétirés a une terapée de 70°C en utilisant des vitesses de

sollicitation variant de 1 & 40 mm/sée( £ variant de= 0.01 §' &= 0.4 s).
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Fig 11.18 : Photographie du cadre de la biétireuse

11.8)  Microscopie

La morphologie des échantillons ainsi que les miéoas de déformation ont été étudiés
a l'aide de deux types de microscopies :

[1.8.a) La microscopie électronique a balayage (MEB

Ce type de microscopie permet d’avoir une visignda de la topographie de la surface
de I'échantillon. Le principe du MEB est qu’un fa@swu d’électrons émis par un canon balaye
la surface de [I'échantillon; l'interaction matériélectrons incidents génere ainsi des
électrons secondaires caractéristiques de la tapbgr de I'échantillon ainsi que des
électrons rétro-diffusés qui sont quant a eux platractéristiques de la composition de
I'échantillon, chaque type d’électron émis étantuelli sur un détecteur spécifique. Le
nombre de ces électrons est proportionnel au vollimeeraction (poire de diffusion) dont la
forme dépend de l'intensité et de la tension d’Bzeéon du faisceau incident.

Dans cette étude les échantillons, préalablemetdlisés au chrome afin d’éviter les effets
de charge, ont été observées a I'aide d'un micpeseaceffet de champ Hitachi S4700.

Néanmoins la microscopie électronique a balayageerenet pas d'avoir acces a la
mesure de la topographie observée selon la direstioticale. Afin d’avoir accés a cette

dimension les échantillons ont également été aésalga microscopie a force atomique

[1.8.b) La microscopie a force atomique

La microscopie a force atomique (AFMtomicForceMicroscopy) permet d’analyser la
morphologie de surface des échantillons avec uselutton supérieure a celle de la
microscopie électronique a balayage. Cette teckeniegt basée sur la mesure des forces
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d’interaction entre I'échantillon et une pointe dalaie la surface de celui-ci. Dans cette
étude, le mode tappifiglou contact intermittent) a été utilisé. Le prireide ce mode est
d’exciter un levier, sur lequel est fixée la pojrdeune fréquence proche de sa fréquence de
résonnance. Ce levier oscille selon une certainditude de référence fixée par 'opérateur,
et lors du balayage de la surface de I'échantileamraison des interactions pointe-surface,
cette amplitude varie permettant d'imager la swfdie matériau étudié.

La microscopie a force atomigue donne acces atypes d'images :

* L'image hauteurqui correspond aux mesures des déplacementsawettidu levier
lors du balayage de la surface. Cette image petmetndre compte de la topographie
du matériau.

* L’image amplitudequi traduit les variations d’amplitude d’oscillati. Cette image,
€galement appelée image «erreur », permet de emetirévidence les variations
brusques de pente.

* L’image phasejui rend compte des propriétés mécaniques loclalgnatériau. Cette
image est due aux interactions pointe-surface swivant la dureté de la surface,
donne une réponse plus ou moins déphasée par rapfosollicitation. En effet, si
localement la surface est « molle » la pointe aldane a s’enfoncer dans le matériau
et la réponse est donc trés déphasée alors quteadorsi le matériau est localement
dur le déphasage est plus faible.

Les observationpost-mortemont été effectuées sur un AFM Multimode (Veecads L
pointes utilisées lors de cette étude sont destgmien nitrure de silicium. D’autre part une
machine de traction uniaxiale, développée sur worské AFM (Dimension 3100, Veeco) a
permis d’observer de maniéreirssitu » I'évolution de la morphologie des échantillons
lorsque ceux-ci sont étirés uniaxialement. La maeleist décrite dans la référence [Thom1]
Les essais de déformatiamsitu de cette étude ont été réalisés a températureaatabiie.
20°C). Les éprouvettes utilisées pour ces essaisure longueur utile de 24 mm pour une
largeur utile de 5 mm. Ces éprouvettes sont taile¥esablier de maniére a pouvoir localiser
la déformation au centre de I'éprouvette lors @sdai. Les essais ont été effectués a vitesse
de traverse constante de 1 mm/min §%= 7.10* s%). Aprés chaque stade de déformation
les échantillons sont maintenus contraints dur@imi afin de laisser le matériau relaxer
avant acquisition de I'image.
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11.9)  Spectroscopie infrarouge a transformée de Fourrier

La spectroscopie infrarouge a transformée de feu(tRTF) a permis de caractériser
'état structural de nos matériaux, a savoir amerphu semi-cristallin ainsi que la
détermination de la phase cristalline présenteaseéchéant. Cette technique est basée sur le
principe d’absorption par le matériau du rayonnenmgrarouge. Lorsque la longueur d’onde
(i.e. I'énergie) apportée par le faisceau lumineux essine de I'énergie de vibration de la
molécule, cette derniére absorbe le rayonnemerd éhn observe donc une diminution de
lintensité transmise c'est-a-dire une augmentatienl’absorption. Par conséquent, a un
matériau ayant une formule chimique et une strectdonnées correspond un spectre
caractérisé par un ensemble de bandes d’absogigui permet d’'identifier la nature et la
structure du matériau.
Les analyses IRTF ont été menées en transmissiamnsspectrometr@erkin Elmer system
2000 Chaque spectre a été acquis sur un domaine diaBB0 crit & 3000 crit et résulte de
la moyenne de 120 acquisitions.

11.10) La micro-extrusion

Des mélanges de matériaux ont été réalisés a l@digee micro-extrudeuseDEM
Research Celle-ci est constituée de deux vis co-rotatipksées dans un fourreau le long
duquel sont délimitées six zones de chauffe. Coremaontre le schéma de la figure 11.19
qui représente le principe de fonctionnement duitao-extrudeuse, le ou les matériaux sont
introduits dans le fourreau a I'aide d’'une tréntis@nt mélangés et cisaillés grace aux vis. Un
canal de recirculation permet une circulation duamge durant tout le temps de séjour dans
la micro-extrudeuse, une fois ce temps écoulé lined est ouvert afin de récupérer le
mélange qui traverse une filiére circulaire sousn®de joncs.

F 7

Canal de
recirculation

matériau

Filiere de
sortie

Fig 11.19 : Schéma de principe de la micro-extrisieu
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Les mélanges ont été effectués en utilisant lesnpatres suivants :
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Température d’extrusion : 160°C
Vitesse des vis : 50 a 100 rpm
Atmosphére : inerte (flux d’azote)
Temps de séjour : 10 a 20 min
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[11.1) Caractérisation du PLA 4042D

Dans la premiére partie de ce chapitre nous ndasesserons tout d’abord a caractériser
le comportement thermomécanique et la cristalosatiu PLA commerciali.e. 4042D) qui
sera utilisé dans la suite de I'étude pour lesstestcaniques. Dans une seconde partie, le
comportement thermomécanique ainsi que la struaierepolylactides avec des taux de
conforméres D variables seront étudiés.

[1l.1.a) Propriétés thermiques et viscoélastiques

La figure I1l.1 représente les thermogrammes d'tanglé de PLA 4042D tel que regu
et d'un film de PLA élaboré par extrusion gonflage.

4 Granulé
— — — Film élaboré par extrusion gonflage

Flux de chaleur normalisé (u.a.)

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température (C)

Figure lIl.1 : Thermogrammes (a) d’'un granulé déARI042D et (b) du film de PLA élaboré
par extrusion gonflage

Concernant le granulé de PLA4042D, on note lagmé&s d'un saut de capacité
calorifique vers 60°C caractéristique de la traositvitreuse du matériau. Une transition
endothermique s’étalant de 120°C a 160°C avec uxinmuen du pic a 150°C est ensuite
observée. Cette derniére correspondant a la fusésncristaux de PLA indiquant que le
granulé fourni est initialement semi-cristalliq & 40%).

Dans le cas du film mis en ceuvre par extrusionlggaf on peut noter que la transition
vitreuse du matériau se situe vers 60°C. De plus,faible transition exothermique, qui peut
étre liee a de la cristallisation froide, est oliéervers 120°C. Celle-ci est suivie d’un faible
pic endothermique qui correspond a la fusion diesacrx précédemment créés. Le calcul du
taux de cristallinité nous montre que les filmsPdA ainsi élaborés sont quasiment amorphes
(Xc < 1%). D’autre part, l'aire trés faible du pic éxermique relatif a la cristallisation froide
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souligne la cinétique de cristallisation treés ledte matériau probablement due au taux de
D-isomere de 4.3% (voir chapitt8).

Il est a noté que la température de transitiorewgte du matériau, qui se situe vers 60°C, est
relativement élevée en comparaison a d’autres ptage de structure moléculaire voisine tel
gue représenté sur la figure Ill.2.a-c.

H o
CHp CHf O 0
o] O H
H H H
Tg ~ 60°C Tg ~0°C Tg ~ 40°C

Figlll.2.a Structure développée de Figlll.2.b Structure développée du Figlll.2.c Structure développée de
I'acide polylactique poly-hydroxybutyrate (PHB) l'acide polyglycoligue (PGA)

Cette comparaison révele que la présence d'uncsgbbne entre les groupements
esters, qui entraine une rigidification de la ckaprovoque une augmentation significative de
la température de transition vitreuse du matériau.

D’autre part, en comparant le PGA et le PLA, onstate que le groupement latéral modifie
également la Tg, en particulier, la présence d'wougement méthyle augmente cette
derniere. En effet, 'encombrement stérique du gemuent CH restreint le nombre de
conformations adoptables par la chaine en génanmtaivements de rotation. Il faut donc
fournir plus d’énergie pour activer ces mobilité®e qui provoque une hausse de la
température de transition vitreuse.

Sur la figure 111.3 sont représentés le module adieservation E’, le module de perte E” et la
tangente de l'angle de perte en fonction de la &atpre pour un film de PLA élaboré par
extrusion gonflage ainsi que pour un film criss@dlithermiquement a hauteur de 34% afin
d’évaluer I'influence du taux de cristallinité das propriétés viscoélastiques du PLA.
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Figure 111.3 : Comportement viscoélastique du fidm PLA élaboré par extrusion soufflage

Pour le film de PLA tel qu’élaboré, le module dmservation a 25°C est de I'ordre de
3 GPa, valeur tout a fait classique pour un polgmétreux. Une chute du module se produit
ensuite vers 55°C et correspond a I'amorce deldxaton principalex du matériau, c'est-a-
dire a son passage de I'état vitreux a I'état adouitique. La chute de module, de I'ordre de
3 décades, est elle aussi caractéristique dedaatebn principale d’un polymere amorphe, ce
qui confirme les observations precédemment faite@&C.
Concernant le film de PLA recristallisé, le mémenportement général est observé a savoir
une chute du module de conservation vers 55°C t&gistique de la relaxation principade
avec cette fois une amplitude d’uniquement une dk&ches cristaux au sein du matériau
permettent de garder un module de conservatiorioddré de 3.18 Pa grace & I'effet de
réticulation physique. On peut noter ici que lextde cristallinité n’influence que tres peu la
température de relaxation principale, ce qui indique la phase amorphe est peu contrainte
par les cristaux du polymere.

A partir d’'essais de DMA réalisés a différentexgfrénces, il est possible de déterminer
I'énergie d’activation apparente du processus diexagion principala (Fig 1ll.4.a). Cette
donnée correspond a I'énergie nécessaire a I'dictivaes mobilités moléculaires au sein de
la phase amorphe du matériau.
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Fig 1ll.4.a : Evolution de 1/
en fonction de la fréguence

Fig I1.4.b : Enerqgies d’activation apparentes de
différents polymeres

Les énergies d’activation apparentes ainsi déterasipour le PLA amorphe et semi-cristallin
sont de 608 kJ/mol et 625 kJ/mol respectivemens. @deurs, comme le montre la figure
l1l.4.b, sont relativement élevées et indiquent dmdibération des mobilités moléculaires
demande beaucoup dénergie. De plus, le taux detaimité n’influence pas
significativement cette énergie d’activation appéeece qui confirme le fait que la phase
amorphe n’est pas ou trés peu contrainte par lagptystalline.

Finalement, le caractére amorphe du film tel qlwété a été confirmé en diffraction des
rayons X. En effet, le cliché de diffraction ainsie le profil d’intensité obtenu représentés sur

les figures lll.5.a et Ill.5.b respectivement mentr un large halo diffus tout a fait
caractéristique d’un matériau amorphe isotrope.

@

Intensité (u.a.)

209

(b)

Fig 11l.5 : (a) Cliché de diffraction et (b) profifintensité du film de PLA tel gu’élaboré
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[11.1.b) Etude de la cristallisation du PLA

La cinétique de cristallisation du PLA a tout dath été étudiée lors de refroidissements
effectués a différentes vitesses selon la méthétlide dans le chapitre I1.2.

40 7
30

201 |

Taux de cristallinité (%)

10 1

Vitesse de refroidissement (T/min)

Fig 111.6 : Taux de cristallinité du PLA en fonctiale la vitesse de refroidissement

Les résultats sont rapportés dans la figure lIL&volution du taux de cristallinité en
fonction de la vitesse de refroidissement montrél aut atteindre des vitesses de
refroidissement tres lentes avant que le matérmsoit capable de cristalliser. En effet,
aucune trace de cristallinité n’est observée pasrutesses de refroidissement supérieures a
1°C/min. Par contre, un taux de cristallinit¢ d'eom 37% peut-étre atteint pour un
refroidissement effectué a 0.1°C/min.

Afin de compléter cette étude, les cinétiqgues dstallisation isothermes a différentes

températures ont été analysées. Depuis I'état fondmme Trillustre la figure 11l.7.a, et
depuis I'état solide, comme l’illustre la figure.n.b.
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Fig 1.7 : Evolution du taux de cristallinité earfction de la température de cristallisation pafféibnts temps
de cristallisation (a) depuis I'état fondu et @epuis I'état solide
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Concernant la cinétique de cristallisation deplégat fondu, il est clairement
observable que quel que soit le temps de crisaéiths, on observe une vitesse de
cristallisation optimale a 105°C. A cette tempématlfaut 2h pour atteindre le taux maximal
de cristallinité pour notre matériau a savoir eowid0%.

Pour la cinétique de cristallisation depuis I'&alide, il est également possible de distinguer
une température optimale de cristallisation, déffiée de la précédente, qui est de 'ordre de
120°C. Concernant la cinétique de la cristallisgtioan peut noter que celle-ci est plus rapide
dans le cas d’une cristallisation depuis I'étaidsglou il faut environ 1h pour atteindre le taux
maximal de cristallinité alors que dans le cas d’anstallisation depuis I'état fondu il faut 2h
pour atteindre ce méme taux de cristallinité.

La figure II.8, qui représente le spectre de diffron par rayons X pour un échantillon
cristallisé depuis I'état amorphe durant 2h a 120%@us montre que le matériau cristallise
sous la forme.

Intensité (u.a.)

B

10 20 30 40
2009
Fig 111.8 : Profil d'intensité intégré d’'un échalitin de PLA recuit & 120°C pendant 2h

Néanmoins, étant donné que les spectres de diffrades phasesr et 3 du PLA sont trés
similaires, une vérification par IRTF a due étréaefaComme lillustre la figure II1.9, qui
représente le spectre obtenu pour le méme écloantijile celui étudié par diffraction, la
bande de vibration située & 921tmt I'absence de bande de vibration & 912" enontrent
bien que le matériau a cristallisé uniquement $oferme cristallinex.
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Absorbance

Nombre d'onde (cm™)

Fig 1.9 : Spectre IRTF obtenu pour un échantiltwistallisé 2h a 120°C depuis I'état solide
dans la région [800cih 1000cnt]

Ces résultats, obtenus pour tous les types daligation, confirment ceux de la littérature, a
savoir que le PLA cristallise sous formdors d’'une cristallisation thermique.

Par ailleurs, I'analyse des cinétiques de cristaion a I'aide du modéle d’Avrami a mis en
évidence un exposant de croissance d’environ 3 tlauns les cas. Cela indique que la
cristallisation au sein du matériau se fait sousné sphérolitique, comme le confirme
l'image AFM de la figure 111.10 obtenue pour un éatillon cristallisé depuis I'état fondu a
105°C durant 16h.

Fig I11.10 : (a) image hauteur et (b) image ammléwd’'un échantillon de PLA cristallisé a 105 durbih
(taille : 100x10QuUM?, Zange=_1.2um)
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Finalement, quel que soit le type de cinétiqueiétuds résultats montrent que la cinétique de
cristallisation du matériau de notre étude est le@se en raison du taux de 4.3% de D-
isomeére. Si cet aspect de la cristallisation a ¢ traité par plusieurs auteurs [Huanl,
Saral, Baral, Urayl-2], les explications font eaatéfaut. En particulier, quelle étape de la
cristallisation est la plus sensible a la présatecD-isomere :
e la nucléation, qui consiste en la formation d’'unnge a partir duquel s’effectue la
croissance cristalline.
e la croissance, qui correspond au développement wtalc autour du germe
précédemment formée.

Pour tenter de répondre a cette question, une uhd@bgie a été mise en place afin de juger
de la capacité de croissance de notre matériaus Diaypotheése ou la cinétique lente de
cristallisation du PLA4042D serait gouvernée par nlacléation, on peut penser que
l'incorporation des germes accélerera la cinétagieristallisation globale.

Pour cela, des granulés de PLA 4042D ont doncéeténudés en mélange avec des granulés
de PLLA initialement semi-cristalling({ ~ 50%). Ce procédé a été réalisé a 160°C, c'est a
dire & une température supérieure a la tempérdeufiesion du PLA 4042D mais inférieure a
la température de fusion des cristaux de PLLA. 180°C) afin de conserver intacts les
cristaux du PLLA, ces derniers étant susceptibéesalvir de germes a la croissance du PLA
4042D du fait que ces deux matériaux cristallisanis la méme forme cristalline.

Plusieurs conditions de mise en ceuvre ont étéségi afin d’évaluer l'influence du procédé
sur la cinétique de cristallisation. Les résultditenus sont rassemblés dans le tableau IIl.1

%massique
Cor&%cl):lr?oen o massique|  Temps de Vitesse des diiscuntsjfl % massique
PLAdOADIPLLA| decristal | résidence | "L (pm) | PLLAen | decristaldu
. introduit (min) . meélange
(6 maseians
100/0 0 10 50 0 0
90/10 5 10 50 2.9 11
90/10 5 10 100 ~0 1.0
90/10 5 20 50 3 15.5
80/20 10 10 50 4.2 22.0

© 2010 Tous droits réservés.

Tableau Ill.1 : Extrusion de mélanges PLA4042D/PLA A60°C
(mesures de cristallinités réalisées lors de'fchauffe)

Les mesures des taux de cristallinité montrent tbabord que I'extrusion n'a pas
d’effet sur le PLA pur, le taux de cristallinitéaét toujours nul méme apres I'extrusion. Au
contraire, les résultats montrent qu’'un mélangeueét dans les mémes conditions que
précédemment et contenant 10% en masse de PLLg%actire 5% en masse de cristaux,
permet d’obtenir un matériau cristallin a haute'endiron 11%. Un tel niveau de cristallinité
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du PLA est tout a fait remarquable compte tenuadeitesse de refroidissement élevée en
sortie d’extrudeuse de I'ordre de 150°C/min.

Ce résultat met a lui seul en évidence le role oraje I'étape de nucléation devant I'étape de
croissance puisque les germes de PLLA ont suffncuire une cristallinité significative
malgré un refroidissement trés rapide. On peutrranigpassage que le taux de cristallinité du
PLLA a chuté, probablement par suite d'une destsndhduite par le cisaillement.

Le role déterminant de la nucléation est confirma& fe fait que l'augmentation du
pourcentage massique de cristaux de PLLA introauifmente le taux de cristallinité final a
savoir que 10% en masse de cristaux de PLLA peemteti’'obtenir un matériau semi-
cristallin a hauteur de 22%.

L’augmentation du taux de cisaillement par le btled’augmentation de la vitesse de rotation
des vis a 100 rpm conduit & un matériau finaleraemtrphe. Cela peut s’expliquer par le fait
que l'augmentation du cisaillement a pour conségeida destruction totale des cristaux
initialement introduits. D’autre part, cela peutakgnent s’expliquer par le fait que le
cisaillement plus important favorise une conforimatde chaine étendue comme cela a été
montré dans le cas du Nylon6 [Miril]. Ceci a podfetede réduire les capacités de
cristallisation du PLA en conformation stable héildale.

Enfin, il est a remarquer que l'augmentation du gende séjour augmente le taux de
cristallinité final : si le temps de séjour est bigule taux de cristallinité du mélange passe de
11% a 15.5%. Cet effet peut-étre lié a une medalispersion du PLLA dans la matrice PLA
et par voie de conséquence a une plus grandedfficaicléante des cristaux de PLLA.

Il apparait donc clairement que la nucléationestade qui contrdle la cristallisation du PLA.
Deux hypothéses, illustrées sur la figure lll.1aupexpliquer la cinétique de cristallisation
lente du PLA sont alors envisageables :
a) la vitesse de nucléation est tres lente devaritdase de croissance (Fig 11l.11.a).
b) la nucléation et la croissance sont rapides mars lglages de température respectives
sont distinctes au point de n'autoriser la crigation que lors d’un refroidissement
trés lent (Fig 111.11.b).

Nucléation Nucléation
ﬁ Croissance ﬁ Croissance
5 5
£ =
température température
Fig lll.11.a : Vitesse de nucléation lente devant | Fig 11l.11.b : Plage de nucléation et plage de
vitesse de croissance croissance séparées
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Afin d’éclaircir ce dernier point, un PLA 4042D texdé durant 10 minutes a 160°C
avec une vitesse de vis de 50 rpm sans étre pléadabt séché a été analysé par DSC. La
figure 111.12 sur laquelle sont représentés legrtogrammes obtenus lors de la premiere
chauffe, du refroidissement suivant ainsi que celeila seconde chauffe montrent un
comportement différant du film de PLA4042D élabpeag extrusion gonflage. En effet, sur ce
dernier, aucune cristallisation froide significatin’'était observée durant la chauffe (Fig I11.1)
alors que pour le matériau extrudé une tres imptataristallisation froide se produit vers
120°C. Cela s’explique par le fait que le maténméayant pas été préalablement séché, une
hydrolyse s’est produite durant I'extrusion causamé diminution de la masse molaire du
polymere [Peurl] ce qui pourrait faciliter sa tailsation.

—— 1%€ chauffe
refroidissement

2" chauffe

P

7

Flux de chaleur normalisé (J/g)

I

40 60 80 100 120 140 160 180

Température (C)
Fig 111.11 : thermogrammes obtenus pour le PLA 4D4Xtrudé

Il est important de noter que, lors du refroidiseatrsuivant la 4® chauffe, aucun événement
n'est observable alors que, lors de B thauffe, une cristallisation froide, signe d'une
mobilité moléculaire suffisante pour permettreriatallisation se produit vers 120°C.

De plus lors de 1a"*® chauffe une cristallisation froide survient égagem Cela montre que
des germes ont bien été nucléés durant le refs@dient mais a la température de nucléation
les mobilités moléculaires du matériau n’étaientsphssez importantes pour permettre la
cristallisation. La cristallisation n’intervient do que lors de la seconde chauffe, lorsque la
température permet une mobilité moléculaire suftisgour cristalliser.
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[1l.1.c) Etude du phénoméne de fusions multiples

Finalement, le dernier point portant sur I'étudeld cristallisation de notre matériau
qui sera discuté ici est I'observation, lors dendiyse DSC d’échantillons cristallisés selon
certaines conditions, d’'un double pic de fusion o@nle montre la figure I11.13 ou sont
reportés les thermogrammes d’échantillons cris&sli depuis I'état solide a différentes
températures.

Tc:

—— 80T

—— 90T

1 —— 100C

= —— 110T
S —— 120C
‘Q
7
©
£
o
oy
= ‘_J\L
3 -
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(&]
g /\_—_
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T /\—
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120 130 140 150 160 170

Température (T)

Fig 111.13 : thermogrammes d’échantillons cristedls depuis I'état solide
a différentes températures durant 12h

Il apparait clairement sur cette figure que, pdes températures de cristallisation
inférieures a 110°C, un double pic de fusion agpadte méme phénomeéne est observé dans
le cas ou le matériau est chauffé a differentesssés (cf fig Ill.14 qui montre deux
températures de fusion pour les vitesses de chenféieeures a 4°C/min).

97
http://doc.univ-lille1.fr

© 2010 Tous droits réservés.



© 2010 Tous droits réservés.

Température de fusion ()

Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

158

1 e
156 - ]
154 A
152 A

-3

1 ® e T—e_
150 e T——__

] Tm—— ®

8 e

148 : : .

0 5 10 15

Vitesse de chauffe ()

20

Fig 111.14 : Température de fusion en fonction devitesse de chauffe

Plusieurs raisons peuvent étre a 'origine del@npmeéne déja observé dans d’autres
polymeres. La premiere hypothése peut étre le pmighisme du matériau. En effet, il a été

montré dans le cas du PLLA que la ph@sevait un point de fusion de I'ordre de 170°C alors
gue la phasea avait un point de fusion de 180°C [Hoog1].

Flux de chaleur normalisé (J/g)
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@
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Fig 111.15 : (a) Thermogramme DSC d’un échantilibm PLA présentant un phénoméne de fusion

mltiple, (b)&(c) clichés WAXS pris durant la chaeff
et (d) évolution du profil d’intensité en fonctide la température

Sur la figure 1ll.15 sont reportés les clichés d#rattion par rayons X pris a
différentes températures lors de la chauffe a 2ibiun échantillon de PLA 4042D extrudeé.
Le cliché de diffraction X pris lors de la cristadition froide a 120°C montre que le matériau
a cristallisé sous forme. Le second cliché, pris entre les deux pics d®fiyse montre pas
de différence avec le précédent. De plus, I'étudeces mémes échantillons par IRTF n'a
montré aucune évolution des spectres, ce qui patemebnclure que nous ne sommes pas en
présence d’'un polymorphisme du matériau.

La seconde interprétation possible est que ce dopicl de fusion correspond a un
phénomene de fusion-recristallisation du matér@maroe déja observé pour le PET, le PP, le
PBT, le PEEK... [Sweel, Labol, Yehl, Blunl]. En effets de la cristallisation a basse
température et/ou a haute vitesse, de petits exigtou des cristaux défectueux sont formés
au sein du matériau. Lors de la fusion, ces cristgant donc les premiers a fondre a une
température de fusion trés inférieure a la tempégade fusion thermodynamique ce qui leur
permet de recristalliser sous forme de cristauxut@ap plus robustes dont la fusion
interviendra a plus haute température. Le résoliaervé est donc la superposition de deux
endothermes et d'un exotherme, le bilan étant d¢gobent endothermique. L’'absence
d’exotherme signifie que la recristallisation esstpartielle.

Afin de vérifier si ce phénoméne est responsabledoluble pic observé, I'évolution des
thermogrammes a la chauffe d’un échantillon ciist&ala 105°C durant différentes durées a
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été analysée. Ces derniers montrent deux régimesisiallisation pour les temps courts et
pour les temps longs. Les thermogrammes asso@és deux régimes sont rapportés sur les
figures 111.16.a et I11.16.b respectivement.

Fluw de chaleur normalisé (J/g)

130 135 140 145 150 155 160

Température () (a)

Fluw de chaleur normalisé (J/g)

130 135 140 145 150 155 160
Température (T) (b)

Fig 111.16 : Thermogrammes DSC obtenus durantdaremier stade
et (b) le second stade de la cristallisation €r105°C)

La figure 111.16.a montre que, dans le premielimagde cristallisation, l'aire totale de
'endotherme augmente avec le temps de cristatisaCela témoigne d’'une augmentation du
taux de cristallinité qui passe de 0% a 40% aphede2cristallisation. Il est a noter que quel
gue soit le temps de cristallisation, a cette teatpée, on observe toujours un double pic de
fusion dont lintensité augmente avec le temps ndost la forme évolue peu. Ces
observations sont cohérentes avec le phénomenasabmfrecristallisation ; en effet on peut
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penser qu'a 105°C, les cristaux formés sont dééentiet/ou de petite taille du fait de la
température de cristallisation relativement ba§es derniers auront donc I'opportunité de
recristalliser en cristaux plus épais et/ou plgsstants donnant un double pic de fusion.

Dans le second régime, dont les thermogrammessprésentés sur la figure 111.16.b, le taux
de cristallinité est constant et égal a 40%. Duraite phase de cristallisation, I'énergie
fournie au matériau ne va donc plus étre utiliséeesde but de former et faire croitre des
cristaux, le taux maximal de cristallinité étarteatt, celle-ci va alors servir a perfectionner
les cristaux existants.

Lors de cette étape ‘“stationnaire ”, d'un poird gue du taux de cristallinité, on observe
d’'une part une augmentation de la température dmipr pic de fusion et d’autre part une
diminution de I'amplitude du creux entre les deusspde fusion. Le décalage vers les plus
hautes températures du premier pic de fusion maputiey a moins de petits cristaux et/ou
de cristaux imparfaits. La diminution de Pamplijuddu creux entre les deux pics de
cristallisation s’explique quant a elle par le faite I'exotherme relatif a la recristallisation est
moins important. En effet, étant donné que durattiecseconde étape de cristallisation les
cristaux se sont perfectionnés, il y a donc moims adistaux imparfaits et/ou petits
susceptibles de recristalliser.

Le phénoméne de double pic de fusion observé datte nas lors de la chauffe en DSC
d’échantillons cristallisés selon certaines coondgi peut donc s’expliquer par un phénomene
de fusion-recristallisation.

[11.1.d) Etude du vieillissement du PLA

Cette partie est consacrée a I'étude de I'évolutienla structure et des propriétés
viscoélastiques et thermiques du PLA induites parigillissement physique. L'influence de
ce phénomene sur les propriétés mécaniques setdédiplus en détail dans le chapitre 1V.2.

Concernant les propriétés thermiques, les thermumes obtenus pour un échantillon vieilli
60h & 50°C et un échantillon non vieilli sont repersur la figure 111.17.
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Echantillon vieilli
—— Echantillon non vieilli

Flux de chaleur normalisé (J/g)

40 60 80 100 120 140 160
Température (C)
Fig l11.17 : Thermogrammes DSC d’un échantillonRIeA non vieilli et vieilli

Un pic endothermique apparait clairement au passhigda transition vitreuse sur le
thermogramme de I'échantillon vieilli. Cet endotinerest caractéristique du vieillissement du
matériau et s'accompagne d’'une augmentation deerda@pdrature de transition vitreuse
d’environ 5°C par rapport au matériau non vieilliest un phénomene cinétique traduisant
une évolution de la phase amorphe vers un état sthisle [Wundl]. De maniére plus
surprenante, une augmentation des aires des pitsida et de cristallisation est également
observée, méme si la différence entre les airggeotises des deux pics reste nulle, indiquant
gue le matériau est toujours initialement amorpBette augmentation de l'aire de
cristallisation est en accord avec les résultatPae et al. [Panl] qui ont observé, pour un
PLLA, que le vieillissement accélérait la cinétiqie cristallisation, bien que ce processus ait
lieu au dessus de Tg. Le méme phénomeéne est daecvébdans le cas d'un copolymére
PDLLA, probablement grace a la formation de domaileealement ordonnés comme l'ont
proposé les précédents auteurs.

Dans notre étude, le vieillissement du matériatéaeffectué a une température de 50°C. La
cinétique du phénomene, caractérisée par DSCepsttée sur la figure 111.18, sur laquelle
figurent les valeurs de l'aire du pic endothermiguaefonction du temps de vieillissement.
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Fig 111.18 : Aire du pic endothermique en fonctida temps de vieillissement

La cinétigue obtenue est classique et suit undddype Kohlrausch Watts Williams
(KWW), et, comme le montre cette figure, le visliement du matériau est significatif apres
60h a 50°C.

Le suiviin-situ en diffraction des rayons X aux grands angles édahantillon vieilli a
50°C durant 60h (Fig 111.19) montre qu’aucune éviolu du profil d’'intensité n’est observée
ce qui indique que la structure du matériau, cotepient amorphe, n'a pas subie de
modifications détectable par cette technique. Eniquaier, la diffraction des rayons X ne
permet pas de mettre en évidence la formation dm®aimhes localement ordonnés,
précédemment proposés comme étant a l'origine aegihentation de la cinétique de
cristallisation du PLA.

Intensité normalisée

Echantillon vieilli
Echantillon rajeuni

15 20 25 30 35

269
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Fig 111.19 : Profils d’intensité intégrées d’'un PhAeilli 60h a 50°C et d’'un PLA non vieilli

L’évolution structurale induite par le vieillissente se caractérise donc par des
mouvements localisés, probablement de type contaymeels, qui n’engendrent pas de
modifications a grande échelle de la structure dtenmau.

Le matériau a ensuite été caractérisé en DMA. ksslltats obtenus, présentés sur la
figure 111.20, sont comparés a ceux obtenus pougalrantillon non vieilli.

1e+10 3
le+9 4

le+8 A =

E'E" (Pa)

le+7 4

1e+6 - —8— E' échantillon vieilli

] —=— E" échantillon vieilli
—O— E' échantillon non vieilli
—8— E" échantillon non vieilli

le46 —7—7—— 7T —— 77T 7 T
30 40 50 60 70 80 90

Température ()
Fig 111.20 : Propriétés viscoélastiques du PLA Nigit non vieilli

Il apparait que le comportement visco-élastiguesdangamme de température ou le
matériau est vitreux est légérement modifié, alpw&ucune différence n’apparait dans le

bY

domaine caoutchoutique. Cela semble montrer quaguer le matériau est porté a une
température supérieure a sa température de tmmsitreuse, le passé thermique de
I'échantillon est effacé. En particulier, aucunéluence d’éventuels domaines ordonnés ne
peut étre mise en évidence ici.

En outre, on peut noter que le module de conservdii du matériau vieilli est supérieur
d’environ 30% a celui d’'un matériau non vieillgis2.18 GPa pour un matériau non vieilli
contre 2.85 GPa pour un matériau vieilli. Ce régyeut s’expliquer par le fait que durant le
vieillissement le matériau évolue vers un état featynamiguement plus stable et plus
compact qui induit la création d’interactions pfagorables entre les chaines.

L’évolution avec la température du module de pdite est également affectée par le
vieillissement. En effet, le pic de E” caractéiqste de la relaxation principake, voit son
amorcage retardé et son amplitude réduite poutAevieilli. Compte tenu que les mobilités
moléculaires activées aux températures bassessporrgent aux segments de chaines ayant
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les temps de relaxation les plus courts, cetterehen indiqgue que ces derniers ont été
bloqués par le vieillissement.

Nous pouvons également noter que l'aire de la gdosde E”, liée a I'énergie nécessaire
pour activer les mobilités moléculaires au sein rdatériau, est différente suivant les
matériaux. Il semble donc que les mobilités mokéices au sein du matériau vieilli sont plus
facilement activables que celles au sein du matérégeuni. Dans leurs travaux sur les
phénomenes de mobilité moléculaire [Davil], Lauleavid et ses collaborateurs ont montré
gue la coopérativité augmentait avec la diminutdun désordre et donc que I'énergie
nécessaire a lactivation des mobilitts molécutaird’'un matériau diminuait avec
I'augmentation de I'ordre de celui-ci ce qui estaegord avec le résultat précédent.

Le vieillissement entraine donc des modificatiamsales de la structure qui, comme il en sera
discuté plus tard, influencent significativemerst pgopriétés mécaniques du matériau.

[11.2) Influence du taux de D-isomeére sur la structire et les propriétés
du PDLLA

La seconde partie de ce chapitre sera consacrétued de l'influence du taux de
conformeére D sur les propriétés du polymére, oititde se limitant au cas des copolyméres
PDLLA statistiques. Comme il a été détaillé dangrdemier chapitre, de nombreux travaux
ont déja montré que le taux de D-isomere du matériane forte influence sur ses propriétés.
Néanmoins, il nexiste a I'heure actuelle aucunedétayant établi une corrélation directe
entre la structure du matériau et ses propriétésplDs, aucun des travaux effectués n'a
permis de valider I'hypothese avancée par Urayamal.e selon laquelle les chaines
macromoléculaires constituant la phase amorphe diatériau riche en L-isomeére peuvent
adopter sur de courtes distances une conformaéiicoidale (cf Chap 1.3).

Afin d’apporter de nouveaux éléments de comprébargice sujet, les propriétés ainsi que la
structure de PDLLA avec de compositions différenégs comonomeére ont été étudiées
comparativement.

Dans la suite de la discussion, la teneur en comémn® du matériau sera exprimée par
'exces d’énantiomeére L (Y%ee) défini par :

%ee :M (eq3)

[L] +[D]
ou [L] et [D] représentent les concentrations meki en L-isomere et D-isomere
respectivement.
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[ll.2.a) Influence du taux de D-isomere sur les propridtésmhomeécaniques

Sur la figure 1ll.21.a est reportée I'évolutionldeempérature de transition vitreuse en
fonction de I'exces d’énantiomere pour nos matériainsi que certains résultats de la
littérature.

64 66

62 ] O PDLLA de l'étude
O Données Urayama 2003 o 64
60 4 O Données Urayama 2001 ® 00/

%: = ﬁﬁ

56 - °

50 4 o %
48 o

46

T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

% ee % ee

(@) (b)
Fig 111.21 : Evolution (a) de la température densition vitreuse et (b) de la température
de relaxation principala en fonction de I'excés d’énantiomeére

La diminution de la Tg avec 'augmentation du tal@xD-isomerei(e. la diminution de %ee)
est en accord avec les résultats rapportés parabhayet al. Néanmoins, une différence
significative entre les valeurs obtenues est oléseren effet, alors que la diminution de Tg
pour nos matériaux est de I'ordre de 8°C, elledesi5°C voire plus pour ceux d’'Urayama.
Cela s’explique, d’'une part par la différence desdes de synthéses utilisés (catalyseur,
lactides...) qui contrblent la stéréorégularité dechiaine et, d'autre part, par la différence
entre les masses molaires des matériaux.

Le méme comportement est observé concernant I'Bgnlde la température de relaxation
principalea avec le taux de comonomere comme l'illustre largglll.21.b sur laquelle est
reportée I'évolution de la température prise auimar du pic de tahven fonction de I'exces
d’énantiomere. Une différence d’environ 7°C dedmpérature de relaxation principale est
observée entre le PLA98 et le PLA50 pour lesquel&il vaut respectivement 65°C et 57°C.

Les propriétés mécaniques a température ambiabtenwes en DMA, pour les différents
matériaux sont rapportées sur la figure I11.22.acén effet de la composition ne peut ici étre
mis en évidence puisque le module de conservatiorearaleur d’environ 1.5 GPa quelle que
soit la composition en comonomere. Ce dernier pesiten accord avec les résultats de la
littérature ou aucune variation significative dudute d’Young n’est observée lors d’essais
de traction monotones [Urayl]. Cela peut s’explicuar le fait qu'a température ambiante les
différents PLA sont a I'état vitreux et que toulies chaines sont alors rigides.
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Fig 111.22 : Evolution du module de conservationds fonction du taux de D-isomere

(a)aT=25°C et(b)aT=70°C

Concernant les propriétés du matériau au dessugdsoit 70°C (Fig 1l1.22.b), une
légere diminution du module de conservation esenl@® avec I'augmentation du taux de
D-isomere, celui-ci diminuant de 4 MPa pour le P2&\a environ 1MPa pour le PLA50. Bien
gue mineure, cette variation témoigne d’'une évotutle la structure des différents matériaux
et peut s’expliquer par une évolution de la masseeenchevétrements et/ou une plus grande
rigidité des chaines du matériau dont le taux dsdirere est faible.

Les différents matériaux ont aussi été analysé&sat fondu par visco-élasticimétrie.
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Fig 111.23 : Evolution (a) du module de conservatit (b) du module de perte

en fonction du taux de D-isomére a T = 200°C

Les résultats obtenus a 200°C (Fig 111.23 a&lysta-dire largement au dessus de Tg,
indiquent qu’a cette température, le taux de D-Bs@mnfluence significativement les valeurs

des modules de conservation et de perte . on absere chute d’environ une décade avec
'augmentation du taux de comonomeére de 2% a 696, puplafonnement de la valeur des 2

modules pour des taux de D-isomeéres supérieurs.alL6%otravaux de Wu et al. [Wul-4]
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permettent de comprendre ce comportement par teqfee I'augmentation du taux de
comonomere entraine une diminution @ydu PDLLA. Ce rayon caractéristigue, est relié
a la masse entre enchevétremengvisl 'équation :

Me = 3M,C,_ 2

ou M, représente la masse molaire d’'une unité monomere.

L’augmentation du taux de D-isomere entraine done diminution de la masse entre
enchevétrements du matériau comme les résultdd/deobtenus a 70°C le suggéraient.

Les résultats précédemment exposés montrent comianeoimposition du matériau influe sur
ses propriétés thermomécaniques sans pour autpott@pdes réponses claires quant aux

modifications structurales associées.

[11.2.b) Influence du taux de D-isomére sur la structur@ta

Afin de définir la « structure » de nos matériaox, autrement dit caractériser les
arrangements locaux pouvant exister dans la phrasephae, ces derniers ont été étudiés par
diffraction des rayons X aux grands angles afimdlgser le halo diffus, caractéristique de
I'arrangement moléculaire dans la phase amorphe.

Intensité normalisée (u.a.)

26 (9

Fig 111.24 : Profils d’intensité normalisée desféients matériaux

Les profils d’'intensité normalisée, rapportés sarfigure I11.24, sont obtenus par
intégration azimutale des clichés de diffraction. AEme si l'allure globale des profils est
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semblable, de légeres variations sont observées ldagamme angulaire 15 € 2 20°. En
particulier, un épaulement est mis en exergue Hsagmentation du taux de comonomere.
Ce dernier témoigne d’'une évolution structurale m&maucune attribution ne peut étre faite
a ce stade de I'étude sans une analyse plus d@ésop

Les profils ont été déconvolués comme illustréladigure 111.25, sur laquelle est présentée la
déconvolution du profil d’'intensité intégrée obtgraur le PLA 96.

Intensité expérimentale

——- Intensité calculée
—— Contributions amorphes

Intensité (u.a.)

2 4 6 8 10 12 14 16
2009
Fig 111.25 : Déconvolution du profil d’intensité tégrée du PLA96

Deux halos de diffusion peuvent étre distinguds premier, trés intense 8 2 5°, et
un second a@ = 10.5°. Par ailleurs, une analyse plus fine du pFefmlo montre que celui-
ci n'est pas symétrique, un léger épaulement adblei aux alentour def2= 7°. Partant de
ces observations, les profils d’intensités intégrést donc été déconvolués a I'aide de trois
fonctions centrées sur les valeurs indiquées pgetnénent.

L’'analyse des profils d’intensité obtenus, qui remdcompte de la structure du matériau, est
basée sur la loi de Bragg :

2dsin@ = nA

ou d est la distance inter-réticulairé) 'angle de Bragg, n l'ordre de la réflexion dtla
longueur d’onde utilisée.

L’intensité observée a un anglé @onné peut donc étre vue comme le nombre de sagren
une distance les uns des autres au sein du matériau. Aingyeiil d’'intensité gaussien peut
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donc étre vu comme une distribution de distancésr-thaines autour d’'une distance
moyenne qui correspond & la position du maximumtelisité observé.
Afin de vérifier que les différentes contributioamsi établies rendent bien compte d’un état
amorphe, ou la taille des domaines cohérents dat rEecessairement petite, nous avons
utilisé la loi de Debye-Scherrer :
kxA
r=—————
H x cos@)

ou rreprésente la taille du domaine cohérent, k unefaiccorrectif di a l'instrumentation, H
la largeur a mi-hauteur du pic considéré@fangle de Bragg

On peut tout d’abord conclure que la déconvolutlarprofil d’intensité d’'un PLA amorphe
nécessitant 3 fonctions, il existe 3 distances moge préférentielles au sein matériau.
L’existence de plusieurs contributions pour le hdéodiffusion d’un polymére amorphe, a
déja été rapporte et étudié sur d’autres polymesesme le PS [Weckl, Mitcl] ou le PMMA
[Wind1, Floul]. Pour le PS par exemple, deux piesr@ment distincts sont mis en évidence
sur le profil d’'intensité intégré du polymére comhitustre la figure 111.26 qui représente la
déconvolution du profil d’intensité intégré d’'unhémntillon de PS amorphe. Weck et al. ont
montré, pour ce matériau, que le pic centrda=210° correspond a un ordre inter-chaines
(ordre transverse) alors que le second centi@ @ 20° est lié a un ordre intra-chaine (ordre
longitudinal), correspondant aux distances entsegl®upes latéraux phényles le long de la
chaine. Pour démontrer I'existence d’ordres intentea-moléculaires dans le cas du PMMA,
Wind et al. ont fait varier la longueur du groupélal par le biais de modifications
chimiques et ont observé un déplacement du premigeraractéristique de I'ordre transverse
alors que le second pic, relatif a I'ordre longihad, restait a la méme position.

Intensité (u.a.)

5 10 15 20 25 30 35

26 (9
Fig 111.26 : Profil d’'intensité d’'un échantillon deolystyréne
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Dans notre étude, une autre démarche a été d@eéelopJn échantillon de PS
atactique, étiré a une température de 120°C d'éfermhation nominale = 300 % afin
d’orienter les chaines macromoléculaires selorel@x sollicitation, a été analysé par WAXS.
Les résultats obtenus sont présentés sur les §idlirg7.a, sur laquelle est présenté le cliché
de diffraction obtenu pour cet échantillon, et2.b, ou sont présentés les profils d’intensités
azimutaux obtenus pour les pics situé®a&210°et D = 20°.

Intensité azimutale (u.a.)

—*— Pica20=10°
—*— Pica20=16°

T T T T T T T T 1
0 40 80 120 160 200 240 280 320 360

Angle azimutal ¢ (9

(@) (b)
Fig 111.27 : (a) cliché de diffraction d’un échdldin de PS étiré et (b) profils d’'intensité aziaux associés
(I'axe de sollicitation est horizontal)

La figure I11.27.b montre que les maximums d’'inéd®bservés pour chaque pic sont
opposeés et décalés d’'un angle de 90°. En effemésmums d’intensités pour le premier pic
(26 = 10°) apparaissent en position équatoriale aloescguix du second picd2= 20°) sont
en position méridienne.€. selon I'axe de sollicitation).

Comme illustre le schéma simplifié de la figurk.28, cela montre que le pic situé vers
20 = 10° correspond a un ordre transverse alors qué siehé a B = 20° correspond a un
ordre longitudinal.
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Faisceau incident

Echantillon P§

Fig 111.28 : schéma illustrant I'arrangement molkgre d’un échantillon de PS et cliché de diffrantX associé

Ces résultats, en accord avec ceux de Mitchell etaident la méthode proposée qui
a été appliguée au PLA. Un échantillon de PLA96té&a d&éformé de 300% a 70°C afin
d’orienter les chaines macromoléculaires selorel’de sollicitation. Le cliché de diffraction
obtenu, ainsi que les profils d’intensité extrgiespendiculairement et parallelement a I'axe
de sollicitation, sont présentés sur les Figureadla et 111.29.b respectivement.

Intensité normalisée

20=11¢

— C T T T T T 1
?ﬂ - 5 0 60 120 180 240 300 360

Angle azimutal (9

® Picaz0=5
® Picaze=11°

Fig 111.29 : (a) cliché de diffraction et (b) prisfid’intensité azimutaux
d’un échantillon de PLA96 étiré de 300% a 70°C

Le cliché de diffraction montre, comme dans le dasPS, des maximums d’intensité
éguatoriaux et méridiens. Le graphe représentast peofils d’intensité obtenus
perpendiculairement et parallelement a I'axe dic@aktion (Fig 111.29.b) montre que :
» perpendiculairement a I'axe de sollicitation sdetsdeux premiers pics constituant le
halo amorphe du PLA sont présents.
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» parallelement a I'axe de traction on observe umitgrd le dernier pic.

Ces résultats démontrent I'existence d’'un ordreggitodinal dans le PLA attribuable, par
analogie avec le PS, a la distribution périodigas groupes méthyles le long de la chaine et
un ordre transverse, qui contrairement au cas due®®Sbimodal dans le cas du PLA.
L’existence de deux distances de corrélation ioketfines a déja été rapportée par Murthy et
al. pour le PET [Murt1-2].

Afin de quantifier ces distances et tenter de lesoaer a des éléments topologiques du

matériau, les fonctions de distribution de paifeBF) ont été calculées a partir des profils
d’intensité & I'aide du logiciel PDFGetRZQiul].
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Fig 111.30 : Fonction de distribution de paires @ifférents PLA

Les fonctions de corrélation de paires, rapporsesla figure 111.30, ne montrent
gu’une faible évolution avec la variation du tawx@-isomeére dans le matériau, et de maniere
plus surprenante, ces dernieres ne font pas apparéxistence de deux distances
préférentielles inter-chaines comme les profilsdiféraction déconvolués le suggéraient.
L’'observation d’'une seule distance caractéristiqqar l'ordre transverse trouve son
explication dans le fait que ces fonctions ont @téenues par traitement de I'ensemble du
signal. Le résultat obtenu est donc celui d'une enoye des deux distances existantes
supposees précedemment pour I'ordre transverse.

La transformée de Fourier (TF) ayant la propriédinkarité, c'est-a-dire que TEA+[B.B) =
o.TF(A) + B.TF(B), il est donc possible de calculer la fonctae distribution de paires pour
chaque composante identifiée du profil d'intenditématériau amorphe (voir Fig 111.25).
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Fig 111.31 : fonctions de distribution de pairesehues (a) a partir du signal total et (b) a paiets £ et 2" pics

Les résultats de ce calcul pour le PLA 92.5 soss@mtés sur la figure 111.31a qui
montre la FDP du signal expérimental total, ainge gur la figure 111.31.b qui représente la
FDP des ¥ et 2" pics ainsi que la somme des deux contributions.

Tout d’abord, on note un bon accord entre la FDfrake a partir du spectre total et celle
correspondant a la somme des contributions de ehagmposante. De plus, les FDP de
chaque pic sont associées chacune a une distarii®iEre a savoir, environ 6.4 A pour le
pic situé a A = 15° et environ 5.1A pour le pic situé 8 2 22°, la somme de ces deux
contributions donnant bien une distance moyennenviten 6 A comme trouvé
précédemment.

Le méme traitement effectué pour chaque matéridigue que I'augmentation du taux de
D-isomére entraine l'augmentation de probabilités deaires distantes de 6.4A et
parallélement diminue la probabilité des pairesla?s

La méme tendance est observée si 'on comparelliton de I'aire relative de chaque pic,
calculée directement a partir des profils d'intéisien fonction du taux de D-isomeére.
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Comme le montre la figure 111.32, l'aire relativeu dI* pic augmente avec le taux de
D-isomeére tandis que celle du second pic diminodiguant que le nombre de segments
moléculaires distants de 6.4A augmente alors queiebre de segments distants de 5.1A
diminue. Au contraire, I'aire relative du™™ pic, correspondant a l'ordre longitudinal, ne
varie quasiment pas avec le taux de D-isomeéreeffet ni la distance entre groupe latéraux
ni leur nombre ne dépendent de la composition.
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Fig 111.32 : Evolution des aires relatives en faantde 'excés d’énantiomére

[1l.2.c) Interprétation des résultats

A partir de ces résultats, nous avons tenté déleorces distances préférentielles a des
éléments structuraux. L'analyse exposée ici s’appsilr les structures cristallines du
matériau. Elle s’inspire des travaux de Wilkeslesar le Poly(4-méthylpentenel) [Wilk1].

La motivation de cette analyse se trouve dansilegtee le cristal est la forme physique la
plus stable du matériau, et qu’il est par conséglegitime d’envisager que, dans I'état
amorphe, les macromolécules ne sont pas trés éksge leur « configuration stable » dans
le cristal. Il est cependant tres important de gagdl I'esprit que I'état amorphe est un état
pour lequel il n’existe pas d’ordre a longue disigrcontrairement a I'état cristallin, et que la
discussion qui suit concerne seulement de petitsadees impliquant quelques segments de

chaines. Typiquement, le raisonnement porte stialigement de deux segments de chaines
adjacents.
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Comme discuté dans I'étude bibliographique, le Ppéut cristalliser sous 4 formes
cristallines : a, B,y et la forme stéréo-complexe. La fornyeétant une forme obtenue
uniquement par croissance eépitaxiale, elle ne @@ prise en considération ici. Les
arrangements hélicoidaux des chaines dans les fivoises cristallines restantes sont
différents, comme l'illustrent les figures 111.33&c. Néanmoins, le calcul des distances entre
deux chaines proches voisines révele que :

> dans les structurasetp, cette distance est de 6.1A

> dans la structure stéréo-complexe, elle est d& 4.9

(@) (b) (c)

Fig 111.33 : Représentation des formes cristallifesx, (b) B et (c) stéréo-complexe du PLA

Les deux distances inter-chaines caractéristigieesa phase amorphe du PLA, a
savoir 5.1 A et 6.4A, sont comparables aux distanicger-chaines observées dans les
différentes phases cristallines. Cette similitugisde penser que, dans la phase amorphe, les
chaines peuvent localement adopter des arrangermpestbes de ceux rencontrés dans le
cristal comme le schématise la figure 111.34.

—A | <>

454

Fig 111.34 : Représentation schématique des arnaegés de chaines rencontrés
dans les différentes phases cristallines du PLA

Néanmoins, une condition nécessaire a la validitgroposition précédente est que, a I'état
amorphe, les chaines macromoléculaires conservatialement ou partiellement une
conformation hélicoidale. Cette hypothése est pjus vraisemblable compte tenu que la
conformation hélicoidale est la conformation staaeptée par toutes les formes cristallines,
seul le type d’hélice change. On peut citer a titemalogie le polypropylene, qui adopte une
hélice 3 dans toutes les formes cristallines, pour leguel été montré que les chaines
amorphes adoptent sur de faibles longueurs unewguafion hélicoidale qui persiste a I'état
fondu [Khafl, Lianl]. De plus, comme il le sera rrérdans le chapitre 1V, le PLA cristallise
lors d’une déformation uni-axiale. Or, il appardifficile pour des chaines en conformation
planaire, de pouvoir adopter une conformation béliale lorsqu’elles sont soumises a un

116

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



© 2010 Tous droits réservés.

Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

étirage. Il est donc vraisemblable que les chaadeptent initialement une conformation
hélicoidale, au moins sur quelques segments daehai sein de la phase amorphe.

[11.2.d) Relations structure-propriétés

Les résultats exposés ici et dans le chapitre Hccgrdent a montrer que
'augmentation du taux de D-isomeére entraine umeirdition de la Tg. Parallelement, notre
étude a montré que l'augmentation du taux de D-&sendiminue le nombre de segments de
chaines distants de 5.1 A et augmente le nombrehdénes distants de 6.4 A. Cette
augmentation de la distance moyenne inter-chaineaiee nécessairement une forte
diminution des interactions inter-chaines, prin@paent de type van-der Walls, et par voie de
conséguence facilite la mobilité moléculaire.

Cette dépendance entre la mobilité et les arrangenecaux est parfaitement établie par la
corrélation entre I'aire relative du premier pidatempérature de transition vitreuse observée
pour les difféerents PLA comme le montre la figuhe3b. Sur cette figure sont également
rapportées les données relatives aux échantiller®Lé étirés.

80 -
® Echantillons amorphes
1 étirés (4% de D-isomere)
[E RN ® PDLLA de l'étude
] N o
)l \\
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Aire relative du 1% pic (%)

Fig 111.35 : Evolution de la température de traiositvitreuse en fonction de l'aire relative dtidic

Méme si des éléments pertinents nous ont permisraj@oser un modeéle structural
cohérent du PLA amorphe, ce dernier demande &/étigé. En particulier, des simulations
en dynamigue moléculaire pourraient permettre deré nos conclusions quant a
l'influence du taux de D-isomeére sur la structutdes propriétés de la phase amorphe du
PLA.
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[1l.2.e) Influence du taux de D-isomére sur I'évolution stwale lors d’'une
sollicitation uni-axiale

Finalement, nous nous sommes intéressés a l'irduen taux de D-isomere sur les
propriétés de cristallisation induite par déformatidu PLA. En effet, les polyesters
initialement amorphes étirés a une températurerswpé a Tg sont connus pour cristalliser
par étirage. Or, bien qu'il ait été largement mémtans la littérature que le taux de D-isomeére
influencait fortement la cinétiqgue de cristallisatithermique du matériau, aucune étude ne
porte sur linfluence du taux de D-isomere sur laétique de cristallisation induite
mécaniquement du matériau.

L’évolution structurale des différents matériaux ragre étude a été suivie lors d’'un
étirage dans des conditions favorables a une Kigatéon induite, a savoir, une température
d'étirage de 75°C et une vitesse de déformatidialaide 0.013.

1 —— PLA98
1200 4 — PLA 96
] —— PLA 4042D
—— PLA75

—— PLAS0
—— PLA925

Contrainte vraie (Mpa)

0 100 200 300 400 500
Déformation nominale (%)

Fig 111.36 Courbes contrainte vraie — déformati@mminale
obtenues pour les différents PLA & Td = 70°C

N.B. Les contraintes vraies reportées ici ont étéafculées a partir de la force et de la
section dans I'hypothése d’une déformation a voluoorestant.

Les courbes contrainte vraie - déformation nomimpaésentées sur la figure 111.36 indiquent
gue le taux de D-isomere modifie significativemientomportement mécanique du matériau.
En effet, on observe pour les PLA 98 a 94 un dserient structural de pente/de qui
diminue avec l'augmentation du taux de D-isoméra. odntraire, pour les PLA 50 & 75
aucune consolidation n’apparait. La contrainte idige diminue méme légerement aux
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grands taux de déformation. Le PLA 92 montre un mamement intermédiaire, la

consolidation observée étant tres faible en finirdige.

Le stade de consolidation est généralement liéfarfaation d’'une phase cristalline au sein
du matériau. Afin de vérifier et de quantifier céépomene, I'évolution du taux de
cristallinité a été calculée en fonction du tauxdéérmation (Fig 111.37) pour les PLA98, 92,

75 & 50

30
] A PLAGB
B PLA925 N
] A 4
25 | O PLAT5 a
1 X PLAS0 N A A
A

— A
S
@ 207
£
g ] N
@ 154
b B
(]
© B
% 10 -
| b ™ u

1 |

51 A ] |

0 100 200 300 400

Déformation nominale (%)

Fig 111.37 : Evolution du taux de cristallinité éonction de la déformation nominale
pour les PLA 98, 92, 75 & 50

La figure 111.37 montre que le durcissement obseowépas sur les courbes précédentes
correspond bien a la présence ou I'absence d’usialtisation induite par étirage. De plus, le
durcissement trés marqué pour le PLA98 correspamtkaristallinité induite plus élevée qui
rigidifie plus fortement ce matériau que les autmestériaux de la série. Le PLA92, pour
lequel un tres faible durcissement est observé bkemtre le matériau dont le taux de
D-isomére est la limite permettant une cristaligatsous étirage. Cette constatation est
semblable a celle rapportée par différents travemrxcernant la relation entre le taux de
cristallinitt maximal et la concentration en D-igmm dans le cas de la cristallisation
thermique du PLA.

Par contre, alors qu'il a été montré que l'augm@madu taux de D-isomere ralentit
significativement la vitesse de cristallisationrth&ue, il apparait ici que ce taux n’influence
pas de fagon significative la cinétique de criigation induite par étirage, qui dans chaque
cas débute vers 200% de déformation pour atteisoinemaximum aux alentours de 300%.
Cela s’explique par le fait que la cristallisatiolduite par étirage est considérablement
accélérée par le phénomeéne d’orientation moléaylasmme cela a été démontré dans le cas
du PET [Lapel-2].
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Concernant les PLA50 & 75, la structure finale espond a celle d’'un matériau purement
amorphe comme le montrent les profils de diffratiX de la figure 111.38 enregistrés durant

la déformation du PLASO.

Intensité normalisée (u.a.)

£=0%
€ =200%
€ = 400%

26 (9

Fig 111.38 : Profils d'intensité intégrée obtenusup le PLAS0 déformé de différents taux

Cette figure apporte également une validation lagpbthése du chapitre 1l concernant
l'invariance globale de la phase amorphe d’'un neiéen cours d'étirage. En effet, bien que
I'échantillon de PLA50 soit déformé d’environ 400%on profil d'intensité intégré est

identique a celui d’'un matériau isotrope.

© 2010 Tous droits réservés.

120
http://doc.univ-lille1.fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

Conclusions du chapitre

La cinétique de cristallisation du PLA4042D esttéerD’une part, a cause duua dg
comonomere de ce matériau, et d’autre part,cause du fait que la zone
température pour laguelle la nucléation et la ceaiace se produisent simultané
est trés réduite.

Le PLA4042D cristallise généralement sous fommka morphologie induite éta
sphérolitique.

Le phénomene de fusianistallisation est a I'origine de I'apparition deoubles pic
de fusion sur les thermogrammes. pour des températures de cristallisatiorfes,
les cristaux formés sont défectueux.

Le vieillissement du PLA4042D entraine une réorgation dumatériau qui tend
diminuer son désordre et ainsi augmenter la talks domaines de coopérativité.
Le taux de comonomere a une forte influence supiepriétés de matériawplu
particulierement sur sa température de transitidtreuse.

Il existe un ordre longitudinal ainsi qu’un ordreahsverse dans le matériau.
L’'ordre transverse au sein du matériau fait app&mateux distances préférentielleg
inter-chaines.

La structure du matériau (en termes d’arrangemdotsux) évolue avec le taux {
comonomere.

Il existe une corrélation entre la température dmsition vitreuse et les distances
inter-chaines.

Le taux de D-isomeére n’influence pas la cinétiqadadcristallisation induite par
déformation mais uniquement le taux de cristalimtaximal.

Un taux de D-isomeére de 8% semble étre la limpair de laquelle plus aucune

cristallisation n’est possible.
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IVV.1.a) Etude des propriétés mécanigues

Ce chapitre est consacré a I'étude des proprié&samques du PLA initialement
amorphe et a I'évolution structurale associée logsqelui-ci est étiré a des températures
supérieures a sa température de transition vitr@iesé0°C). Comme il en a été discuté au
chapitre IIl.1, le PLA utilisé dans cette étudere winétique de cristallisation thermique trés
lente, en particulier aux températures utilisées tles essais mécaniques. Compte tenu que
les expériences durent au maximum une dizaine deutes, la cristallisation induite
thermiquement est a priori inopérante.

Sur la figure 1V.1.a sont rapportées les courbegramte-déformation nominales en fonction
de la température d’'étirage. Dans la plage 70°@90¢ matériau se comporte tout d’abord
comme un caoutchouc puis présente un stade dessemoent. Ce phénomeéne de
consolidation est commun aux polyesters initialemamorphes lorsqu’ils sont étirés au
dessus de leur température de transition vitrduest généralement associé a un phénomene
de cristallisation induite par étirage comme ilsena discuté dans la suite de ce chapitre.

La pentedo/de du durcissement structural est également dépemdinta température de
déformation : plus la température d’étirage esbléaiplus le durcissement structural est
marqué. De plus, la déformation nominale a patitadjuelle débute le stade de durcissement
est d’environ 200% a une température d'étirage @€ 7et de 300% pour les températures
d’étirage de 80°C et 90°C. Ceci laisse penser gugnétique du processus de structuration
durant la déformation évolue avec la températuraur Plgiage (Td) = 100°C, aucun
durcissement ne se produit dans la gamme de dé&iormanalysée. De plus, a cette
température d’étirage, la déformation de I'échéottiin’est pas homogene comme l'ont déja
rapporté Mahendrasingam et al. lors de la défoonadiu PLA & une vitesse de™4& cette
méme température. Il s’est avéré, grace au suividf&raction des rayons X qu’aucune
cristallisation induite n’avait lieu a 100°C.

Contrainte nominale (MPa)
Contrainte vraie (MPa)

T T T T T T T 1 T T T T T T 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 0 100 200 300 400 500 600 700

Déformation nominale (%) Déformation vraie (%)
Fig IV.1.a : Courbes contrainte-déformation Fig.IV.l.b : Courbes contrainte-déformation vraies
nominales obtenues lors de I'étirage du PLA a T>Tg obtenues lors de I'étirage du PLA & T>Tg
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Afin d’obtenir une meilleure caractérisation du gmrtement mécanique du matériau, les
courbes contrainte vraie — déformation vraie ord ééterminées a l'aide du systeme
vidéotractioff. Les résultats, présentés sur la figure IV.l.bpficment ceux obtenus

précédemment, en particulier le durcissement délutene déformation plus faible a
Td = 70°C qu'a Td = 80°C et Td = 90°C. Il ressonteqgla structuration induite par

déformation, et a I'origine du durcissement, easgrécoce a 70°C.

IV.1.b) Etude ex-situ de I'évolution structurale induite lors de la
déformation

Afin de mettre en relation les propriétés mécarsgameec la structuration du PLA, une
étude par diffraction des rayons ex-situa été réalisée sur des échantillons préalablement
déformés a une vitesse de 0.04 puis trempés & température ambiante afin de figer
structure induite durant I'essai. Il a tout d'ab@teé vérifié que la structure induite lors de la
déformation possédait une symétrie cylindriquersébxe de sollicitation comme l’illustre la
figure 1V.1.2 ou sont représentés les clichés WA{(Ssi que profils d’intensités intégrées
enregistrés selon la face, la tranche et égalemgvant la longueur d’'un échantillon de PLA
déformé a 90°C a un taux de déformation d’enviroo4.

(@) (b) ()
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Face
Tranche

Intensité normalisée (u.a.)

10 15 20 25 30

2009

Fig IV.1.2 : Clichés WAXS et profils d’intensitétégrée correspondants pris selon (a) la facea(tphche,
et (c) la longueur d’'un échantillon de PLA déformé

En effet, la superposition des profils d’intenstévant la face et la tranche, ainsi que
l'isotropie de I'anneau de diffraction observé suitvla longueur de I'échantillon, démontrent
la symétrie de révolution. Par la suite, tous lehés étudiés ont donc été pris suivant la face
du matériau uniquement.

IV.1.b.i) Evolution structurale a Td = 70°C

La figure IV.1.3 présente les clichés de diffraatiobtenus pour différents taux de
déformation. Les taux de déformations rapporgsont des mesures locales réaligsest-
mortemgrace a des marqueurs préalablement tracés stpriegvettes.
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& =0% g = 50% g = 160%

g = 200% g = 280% g = 360%

Fig 1V.1.3 Clichés de diffractions d’échantillonéfdrmés a Td = 70°C a différents taux
(l'axe de sollicitation est vertical)

Pour g < 50% on n'observe pas de changements notablesesuclichés de diffraction
excepté un renforcement équatorial du halo amorptoar g > 50%, les deux taches
éguatoriales se renforcent tres nettement, accam@eagpar deux arcs diffus de moindre
intensité en position méridienne. Cette évolutidas clichés de diffraction témoigne d’une
évolution structurale du matériau, en I'absenc#odé signe d’une cristallisation induite, bien
gue le durcissement structural soit clairement siéssur les courbes de traction.

La déconvolution du profil d’'intensité obtenu paur échantillon déformé dg = 300%,
présentée sur la figure 1V.1.4, montre l'apparitidlun pic assez large a62=16.3° a
l'intérieur du halo amorphe, dont l'intensité augieeavec la déformatioiCette composante

additionnelle est observ@eure, > 130%.
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Intensité expérimentale
eeccecesee [ntensité générée
——— Contribution amorphe
————— Contribution mésomorphe

Intensité (u.a.)

206 (9

Fig IV.1.4 : Déconvolution du profil d’'intensitéuh matériau étiré de 300% a 70°C

Cette raie supplémentaire présente une largeurtsateur d’environ 3°, c’est a dire environ
trois fois moins que celle des pics de la phaserpingo{.e. = 9°) mais néanmoins beaucoup
plus élevée que celle d'une raie cristalline darlafgeur a mi-hauteur n’excéde généralement
pas 1°. D'autre part, la déconvolution de I'enseantiés profils présentant les deux taches
diffuses au niveau de I'équateur révele que laelarga mi-hauteur et la position de cette
composante supplémentaire est indépendante dudawéformation. Etant donné que la
largeur & mi-hauteur des raies est directement diéeniveau structural, a la taille cohérente
des domaines organisés des macromolécules, cettposante supplémentaire est donc
représentative d'un nouvel état structural dontdfe est intermédiaire entre celui de
'amorphe et celui du cristal. Cet ordre intermé@&#igdemble correspondre a celui proposé par
Mulligan et al [Mulll], qui ont suggéré la formatiad’'une phase mésomorphe au sein du
matériau, comme cela a déja été largement rapgan le cas du PET (cf chapitre 1.6).

Ce terme de phase mésomorphe, largement debatsulaldittérature, mérite une réflexion

particuliere. En effet, certains auteurs définissem type de structure comme une phase
amorphe orientée ou une phase nano-cristallinecé&oant le terme de phase amorphe
orientée, deux arguments permettent d’affirmer|quiést pas adapté dans le cas présent.
D’une part, la taille moyenne des domaines cohgrassociée aux pics de diffraction est
d’environ 30A, ce qui correspond & un arrangemers d 6chaines macromoléculaires. Cette

taille de domaine est bien supérieure a celle algtgrour la phase amorphe (~ 2 chaines) et
montre donc que cette phase ne peut réellemenétpasconsidérée comme un amorphe,
méme orienté, car, par définition, I'état amorplepnésente pas d'ordre a longue distance.
D’autre part, la superposition du profil d’'intesintégrée obtenu pour un amorphe isotrope
et pour un amorphe orienté montre un recouvremardsieparfait, sans composante
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supplémentaire, comme le montre la figure IV.1.:isdée cas d'un échantillon de PLA
amorphe déformé a Td = 70°C gle= 100%.

— — —  Echantillon amorphe
isotrope

— Echantillon amorphe

étiré

Intensité normalisée (u.a.)

5 10 15 20 25 30 35
26(9
(@) (b)
Fig IV.1.5 : (a) cliché de diffraction d’'un échdlin de PLA déformé de 100% a 70°C et (b) comzamaidu
profil d'intensité résultant avec celui d’'un PLA arphe isotrope

Ces observations valident en quelque sorte l'aitidin du pic supplémentaire a une phase
mésomorphe.

Le fait d’obtenir le méme profil d’intensité intégr pour un amorphe isotrope que
pour un amorphe orienté peut paraitre surprenantaa signifie que les distances inter-
chaines au sein de la phase amorphe ne sont gaséaff par I'orientation. Néanmoins, en
procédant a des intégrations sectorielles, on mumeaque le profil d’intensité varie en
fonction de l'angle azimutal comme le montre la figure 1V.1.6. Ainsi, bien das distances
inter-chaines ne varient pas de facon globale Bweentation, leur répartition est bel et bien
modifiée.
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Fig IV.1.6 : Profils d'intensité selon différentagies azimutaux d’'un PLA déformé ge= 100% a 70°C

Le résultat présenté sur la figure 1V.1.5.b momwéen moyenne les distances inter-chaines
dans un amorphe orienté sont les mémes que cealfeswh amorphe isotrope comme cela a
déja été observeé sur des élastomeéres [Munch].j@gifie donc pleinement I'utilisation d’'un
profil type obtenu a partir du matériau isotropeipdécrire la contribution amorphe dans le
cas d’échantillons étirés.

La contribution supplémentaire ne peut raisonnablgnpas étre attribuée non plus a des
nano-cristaux car, dans ce cas de figure, des exiea équatoriales méme larges, devraient
étre observées.

L’ensemble de ces observations justifie donc lelifigatif de meésophase, ou phase
mésomorphe dans notre cas de figure.

En utilisant la méthode de décomposition spatiderite dans le chapitre Il, I'évolution du
taux de phase mésomorphe en fonction de la défanmateté déterminée (Fig 1V.1.7).
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Fig 1V.1.7 Evolution du taux de phase mésomorphéoaation de la déformation locale

Le taux de phase mésomorphe, nul pour des défamnsalibcales inférieures a environ 130%,

augmente ensuite graduellement avec la déformptian atteindre une valeur d’environ 20%

avant la rupture de I'échantillon. Le taux de dgéfation critique a partir duquel une phase
mésomorphe est induited. g = 130%) correspond, a I'erreur de mesure expérineptas,

au taux de déformation vrai a partir duquel le thsement structural est observé sur les
courbes contrainte-déformation présentées précédem@ela confirme la corrélation entre

le durcissement et la formation de la phase mégumeoret également, souligne le caractéere
cohésif de la phase mésomorphe comparé a celaiggake amorphe.

Le méme type d’étude a été mené sur des échastitléformés a une température d’étirage
de 75°C. Tout comme pour Td = 70°C, une phase mésmma est induite lors de la
déformation et la cinétique de développement d&e qatase est similaire a celle observée
dans le cas précédent.

Afin de définir les propriétés thermiques de cett@ase mésomorphe, les échantillons ont été
analysés en DSC. La figure 1V.1.8 présente legrtbgrammes obtenus pour les échantillons
déeformeés a 70°C a différents taux.
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Fig IV.1.8 : Thermogrammes DSC d’échantillons défés de différents taux a 70°C

Sur ces thermogrammes, deux types de comporterpent®nt étre mis en évidence suivant
le taux de déformation de I'échantillon.

D’une part pour les échantillons déformés a un taférieur a 130%, c'est-a-dire purement
amorphes, un saut de capacité calorifique caratitiire de la transition vitreuse du matériau
est observeé vers 60°C. La température de transiticmuse augmente légerement avec le taux
d’étirage car, comme cela I'a déja été montré pautres matériaux [Kattl, Bassl], la
déformation induit un alignement des chaines machécnlaires selon I'axe de sollicitation
qui réduit les mobilités moléculaires. Sur ces nimgyrammes, un large exotherme
correspondant a une cristallisation froide du niatérapparait au dessus de 110°C.
L'amplitude de cette cristallisation froide augneravec le taux de déformation. Ce
phénomene trouve aussi son origine dans l'alignékes chaines selon I'axe de sollicitation
gui accélere la cinétique de cristallisation conuela a déja été démontré dans le cas du PET
[Varml]. La cristallisation froide se trouve audsivorisée lors de la chauffe & des
températures pour lesquelles elle n'aurait pas #iellétat isotrope. Enfin, on observe un
endotherme vers 150°C caractéristique de la fuseésncristaux crées lors de la cristallisation
froide. D'aprés les résultats précédemment obtéomssde I'analyse de la cristallisation de
notre matériau, cette température de fusion cooresg la fusion de cristaux de forme

Pour les échantillons déformés a un taux supégaeliB0%, un changement significatif de
l'allure des thermogrammes est observe. En effedalet de capacité calorifique n’est plus
clairement distinguable car un endotherme, donttdiisité augmente avec le taux de
déformation, apparait sur la méme plage de tempérdia présence de cet endotherme, bien
gue n'ayant jamais été discutée, apparait égaledzarst les études de Kokturk et al. [Kokt1]
et Mulligan et al [Mulll]. De plus, pour des taue diéformation supérieurs a 200%, la
cristallisation froide n’est plus clairement dééinét s’étale tout au long de la chauffe. Ce

137

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

changement de comportement, en particulier I'apiparide I'endotherme au passage de la
transition vitreuse, n’est observée que dans le@&hantillons a I'état mésomorphe.

Afin de valider la mesure des taux de phases &ajartir des clichés WAXS, ces derniers ont
été mesurés a partir des thermogrammes DSC etad@&ma surprenante, il est apparu que le
taux de cristallinité initial des échantillons déf@s a un taux supérieur a 200%, calculé a
partir des thermogrammes DSC (bilan énergétiguerius cristallisation froide), était non nul
ce qui est contraire a l'analyse faite en diffracti En effet, le calcul indique que les
échantillons déformés a un taux supérieur a 20086indialement semi-cristallins ce qui est
contraire aux observations WAXS précédentes.

Cette apparente contradiction est liée a la conitglales thermogrammes au passage de la

transition vitreuse, comme l'illustre un exemm@porté sur la figure IV.1.9.

FIuX de chaleur (0.a.)

40 5 50 55 60 65 70 75 80

Température (C)

Echantillon mésomorphe
Echantillon amorphe

Flux de chaleur (u.a.)

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température (T)
Fig IV.1.9 : Thermogramme DSC d’un échantillon deARIéformé & 70°C d’un taux de 230%

Afin  dextraire des informations de ces thermograsroomplexes obtenus
expérimentalement, des thermogrammes DSC théarigné été construits.
Pour reconstituer ces thermogrammes « modeles »difi@rents éveénements se produisant
durant la chauffe identifiés précédemment ont é&détisés par :
> deux droites de pentes différentes pour I'évolutionG, du matériau (Fig IV.1.10.a) :
le premier segment correspond a I'évolution du Qpnthtériau vitreux et le second
segment correspond a I'évolution du Cp du maté@utchoutique.
» une sigmoide pour la cinétique de la transitioreuse (Fig 1V.1.10.b).
» deux fonctions gaussiennes pour I'endotherme asagasde Tg et I'exotherme
correspondant a la cristallisation froide (FigI\M.0.c et I1V.1.10.d respectivement).
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Fig IV.1.10 : Représentations schématigues deérdiftes transitions mises en jeu dans un thermagead5C

lors de la chauffe d’'un échantillon de PLA

En convoluant et en ajustant ces éléments, iléapéssible de reproduire l'allure
complexe des thermogrammes observés comme I'éllatfigure 1V.1.11 qui montre un bon
accord entre les allures du thermogramme théorigtedu thermogramme obtenu
expérimentalement. Cette démarche a permis d’aeploés résultats de maniere uniguement
gualitative, la quantification des différents évaremts s’avérant impossible du fait de la
simplicité de la modélisation. En effet, la modatisn des évenements endo et exothermiques
par des fonctions gaussiennes ne correspond pa&s/anements réels qui obéissent a des lois

beaucoup plus complexes.
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Fig IV.1.11 : Comparaison entre un thermogramme DE@nodélisé et (b) expérimental

Néanmoins, la modélisation des thermogrammes méviglence un point important :

la cristallisation froide et I'endotherme obsers passage de la transition vitreuse se
produisent sur une gamme de température communenéragnt les formes complexes
observées. Il en résulte que ces deux évenemeontsrgnsent partiellement du point de vue
enthalpique. Ainsi, le taux de cristallinité initidu matériau calculé a I'aide des mesures
enthalpiques est biaisé, il est de fait surestithé’est donc pas possible de mesurer
correctement le taux de cristallinité initial deédhantillon a partir des thermogrammes
obtenus en DSC pour des échantillons étirés dottitelenogramme présente un endotherme
au passage de la transition vitreuse.
Ce résultat permet d’expliquer des contradicti@ievées dans I'étude de Kokturk et al. qui
rapportent une augmentation du taux de cristadlimitesuré par DSC avec le taux de
déformation alors que les clichés de diffractiorsoag®s montrent parallelement une
déstructuration du matériau.

Nous nous sommes ensuite intéressés a I'origiadasignification de I'endotherme observé
lors de la chauffe des échantillons déformés=2130% afin de voir s’il existe un lien entre
cet endotherme et le caractéere mésomorphe du matéra présence d'un endotherme
immédiatement apres la transition vitreuse, lorslalehauffe du PLA étiré, a déja été
observée par d’'autres auteurs et est attribuéeedaleation moléculaire des chaines amorphes
orientées [Solal, Plutl, OconXette affirmation peut-étre justifiée par I'augnaditin de
I'entropie,i.e. du désordre, induite lors de la chauffe du matéétaé. Cependant, de maniéere
surprenante, cet endotherme n’est jamais obsenré autres matériaux polymeres, méme
étirés a des températures inférieures ou prochebgd®artol, Linl, Kontl].Par ailleurs,
dans leurs travaux, Sun et al [Sunl] ainsi que daati al. [Davil] ont constaté que la
rétraction de systémes polymeéres orientés induisagxotherme au passage de la transition
vitreuse et non pas un endotherthesemble donc que les observations faites damsdedu
PLA soient en contradiction avec celles faites pbautres polymeéres.

Nous avons cherché a déterminer quelle était limeigle 'endotherme pour ce matériau.
Pour cela, nous avons tout d’abord étudié I'infeeede la vitesse de chauffe sur I'aire de cet
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endotherme, car, dans le cas ou celle-ci seraifuenient liée a de la relaxation moléculaire
son aire devrait étre fonction de la vitesse deuffbal’échantillon choisi pour cette analyse
est un PLA déformé a Td = 70°C d'un taux de 160% paur ce taux de déformation,
'endotherme et la cristallisation froide sont olists permettant ainsi d’obtenir une valeur
précise de l'aire de I'endotherme.

De plus, afin d’avoir un élément de comparaisonPUA vieilli a été analysé dans les mémes
conditions car, dans le cas d’'un matériau vieilendotherme observé au passage de la
transition vitreuse correspond uniqguement a delaxation moléculaire, et son aire dépend
directement de la vitesse de chauffe. En effet, mentillustre le schéma présenté sur la
figure 1V.1.12.a, un polymere amorphe refroidi dsplétat caoutchoutique jusqu’a I'état
vitreux (chemin ABC) évolue vers un état d’équiibplus stable (chemin CD): c'est le
phénoméne de vieillissement physique détaillé damhapitre 1.8. Si le matériau est ensuite
chauffé depuis cet « état vieilli » a une vitesse athauffe v, il va, lorsqu’il atteint la
température 7, rattraper la courbe d’équilibre du liquide (cherBEF) : c’est le phénoméne
de recouvrance enthalpique qui se manifeste sucolabe DSC par I'apparition d’un
endotherme d’airdH;. De plus la température de transition vitreusdasgttion de la vitesse
de chauffe [Perel], Tg augmentant avec la vitesesehduffe. Ainsi, si le méme matériau est
chauffé a une vitesse,\supérieure ayy alors, comme lillustre le schéma, la tempéraiiyra
laquelle le matériau évolue vers la courbe d’éqrelidu liquide (chemin DGH) sera
supérieure a et donc par conséquent, I'enthalpie de recouvrAhtzesera supérieurelsH;.

Il apparait donc que plus la vitesse de chaufféleste, plus l'aire de 'endotherme observée
au passage de Tg, témoignage de la recouvranca@qtre, est élevée.
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Fig IV.1.12 : (a) schéma illustrant I'évolution Baire de 'endotherme au passage de Tqg en fonc®la

vitesse de chauffe et (b) évolution de I'aire ’dadotherme en fonction de la vitesse de chauffe po
échantillon de PLA vieilli et un échantillon de Pld&formé a 70°C de 160%
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Les résultats, rapportés sur la figure IV.12.b, tremt que pour I'échantillon vieilli
I'aire de I'endotherme varie avec la vitesse deuffieaa savoir que l'aire sous le pic augmente
avec l'augmentation de la vitesse de chauffe. Auraire, pour I'échantillon déformé a 70°C,
l'aire de I'endotherme est indépendante de la séetanalyse. Dans le cas de I'échantillon
déformé cela indique, d'une part que cet endothemast pas lié a un phénoméne de
relaxation moléculaire, et d’autre part, qu’il aspond a une transition d§ brdre. Etant
donné que les échantillons qui présentent cet Beduot lors de la chauffe sont initialement
mésomorphes, on peut donc supposer que cet enaetlarrespond a la « fusion » de cette
phase lors de la chauffe.

Néanmoins, I'observation des échantillons une ébiguffés a une température supérieure a
celle de I'endotherme montre que ceux-ci ont rééaet il est donc légitime de se demander
si ce phénoméne n'est pas a l'origine de I'endotieepbservé. Pour analyser ce point, un
échantillon placé dans la capsule de maniere alibme de se rétracter et d’autre part un

échantillon mis en place dans la capsule de maadigaster contraint et donc incapable de
rétracter, ont été analysés en DSC. Afin de néjaaser les résultats obtenus, les échantillons
analysés selon chaque méthode ont été prélevés méme éprouvette.

6.8 1

6.6

Echantillon analysé contraint
Echantillon analysé non contraint

6.4

6.2
6.0
5.8
5.6

5.2 1

Flux de chaleur normalisé (J/g)

5.0 4

4.8 -
30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170

Température (T)

Fig IV.1.13 : Thermogrammes DSC d’un échantillofodé&é a 70°C d’'un taux de 365%
analysé contraint et non contraint

Les thermogrammes obtenus (Fig IV.1.13) montrené déchantillon chauffé
contraint tout comme celui chauffé non contrairésgintent un endotherme au passage de la
transition vitreuse montrant que la rétraction n’pas la cause de I'endotherme observé.
Néanmoins l'allure des thermogrammes est différegreparticulier, I'aire de I'endotherme
pour I'échantillon chauffé contraint est inférieuge celle de I'échantillon chauffé non
contraint ; mais comme il en a été discuté précédemh, la convolution de différents
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événements dans cette gamme de température emgéctieer des conclusions sur une
éventuelle variation de I'aire de I'endotherme.

L’évolution structurale du matériau lors de la dif@a ensuite été analysée par WAXS. Cette
analyse a été effectuée pour les deux types dmtiggammes rencontrés : ceux pour lesquels
I'endotherme et la cristallisation froide sont glists et ceux pour lesquels la cristallisation
froide se produit juste apreés I'endotherme. Lesagtitlons ont été chauffés jusqu'a la
température T dans la DSC puis trempés par refsedient a I'air afin de figer la structure
avant d’étre analysés en diffraction des rayons X.

Les résultats obtenus dans le cas ou I'endothetiaeceistallisation froide sont distincts sont
rapportés sur la figure 1V.1.14 ou figurent le thegramme obtenu ainsi que les clichés de
diffraction obtenus aux températures indiquéedgsafieches.

Flux de chaleur (u.a.)

50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150

Température (CT)

Fig IV.1.14 : Thermogramme DSC d’un échantillonadé&ié a 70°C d’un taux de 200% et clichés WAXS aris
différentes températures durant la chauffe

Le cliché obtenu a température ambiante montre Igabantillon est initialement
mésomorphe orienté. Le second cliché obtenu péahéintillon chauffé a T = 70°C, c'est-a-
dire juste aprés I'endotherme, présente quant aduhalo diffus parfaitement uniforme,
caractéristique d’'un matériau amorphe isotropeabiula chauffe, I'orientation induite lors de
la déformation a donc été relaxée et la phase n@gpbt® a « fondu ». Le caractere amorphe
a par ailleurs été verifié par le fait que la hautgu saut de capacité calorifique mesurée par
DSC modulée pour un échantillon étiré a Td = 708&,d= 200%, est le méme que celui
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d’'un échantillon initialement purement amorphe. d#fraction montre également que
I'exotherme observé correspond bien a une criséibn de I'échantillon comme en témoigne
la présence d’anneaux de diffraction a T = 1301Cque cette derniére est isotrope. Cette
cristallisation froide a I'état amorphe isotrope'absence de phase mésomorphe, montrent
gue des germes crées lors de la déformation ortoéigervés. En effet, on n'observe pas de
cristallisation froide sur I'’échantillon initial agrope.

Le second cas analysé est celui ou la cristallisdtbide se produit juste apres, voire pendant
'endothermej.e. pour des taux de déformation supérieurs a 200%.résultats obtenus en
utilisant la méme démarche que précédemment sppbrigs sur la figure 1V.1.15

Flux de chaleur (u.a.)

/

Eaass T Easas T T Eaass NG
30 40 50 69 70 80 90 100 110\ 120 130 140 150 $gO 170
Température (T)

- -
'
'S ‘ N
-

Fig 1V.1.15 : Thermogramme DSC d’un échantillonatéfé a 70°C d’un taux de 200%
et clichés WAXS pris a différentes températuresdula chauffe

La structure obtenue dans ce cas, apres le pas®agiendotherme, n'est pas celle d'un

amorphe isotrope. A T = 80°C, on observe toujoarprésence des taches de diffraction
diffuses caractéristiques de la phase mésomorpHapgtarition de taches de diffraction

extra-équatoriales montrant un début de cristéitiva de maniére texturée. Cette

cristallisation peut se produire a partir de germeRs lors de I'étirage et/ou a partir de la
phase mésomorphe orientée qui peut potentieller@rt un état transitoire avant I'état

cristallin, comme cela a été montré dans le caBEl [Mahe2].

La texture indique également que dans ce casdita chauffe, 'échantillon n’a pas ou n'a

que partiellement rétracté contrairement a ce suobservé pour des échantillons faiblement
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déformés. Cette absence totale ou partielle daatéin peut étre attribuée a la cristallisation
qui se produit durant la chauffe qui crée des nosledséticulation physiques qui figent la
structure du matériau et empéchent ainsi la rébracl’intensification de ces taches de
diffraction avec 'augmentation de la températui@nire que le taux de cristallinité augmente
durant la chauffe. Toutefois on peut constater kprentation du matériau diminue avec
laugmentation de la température comme le montreithé de diffraction obtenu & 140°C.
Cette isotropisation progressive suggere que, dartsas, la relaxation des chaines, et donc
leur désorientation, se fait progressivement dutanthauffe et non pas au passage de
'endotherme comme dans le cas des échantillordefaent étirés. Concernant la phase
mésomorphe, on observe que celle-ci est encoreagnlg partie présente aprés la transition
vitreuse comme en témoigne la présence des taehekffchction diffuses sur I'équateur.
D’autre part, le taux de phase mésomorphe dimimadugllement avec I'augmentation de la
température (disparition des taches diffuses).

L’augmentation du taux de cristallinité paralléleheé la diminution du taux de phase
mésomorphe semblerait donc confirmer que la phaésomorphe est précurseur de la
cristallisation, comme dans le cas du PET. Afingdantifier ces évolutions, les spectres de
diffraction obtenus a partir des clichés précédemts été déconvolué afin de déterminer
quantitativement I'évolution des différentes phakes de la chauffe. Les résultats obtenus

sont rapportés sur la figure 1V.1.16
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Fig 1V.1.16 : Evolution des taux de phases lorgadehauffe d’'un échantillon déformé a 70°C de 360%
(la_ zone rayée correspond a la plage de tempérafufen observe un endotherme)

Le taux de phase mésomorphe, quasiment constasgu’gu 70°C, diminue
progressivement avec I'augmentation de la tempgratisqu’a étre nul a une température de
140°C, ce qui est cohérent avec I'observation pléate des clichés de diffraction. Le taux de
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phase cristalline est quant a lui, nul jusqu'a 8Qf@s augmente drastiquement jusqu’a
atteindre une valeur de 30% a 140°C c'est-a-ds&ejavant la température de fusion. La
comparaison de I'évolution des taux de phase mégumcet cristalline avec la température
semble confirmer les résultats concernant le réléagphase mésomorphe obtenus dans le cas
du PET qui montrent que la phase cristalline eshée a partir de la phase mésomorphe. En
effet, tout comme pour le PET, les taux de phasesrghe et mésomorphe évoluent de
maniére inverse durant la chauffe de I'’échantilld@anmoins, aucune conclusion ne peut étre
tirée car on ne peut pas affirmer de maniére catfgmque la cristallisation et la fusion de la
phase amorphe ne sont pas totalement indépendantes.

L’endotherme observé sur les thermogrammes DSClsaiobc correspondre a la « fusion »
de la phase mésomorphe, malgré certaines conimadictapparentes. En effet, la
guantification des différentes phases effectuéeéu@mment montre que, dans le cas
d’échantillons peu déformés, on n'observe plus kdasp mésomorphe apres le passage de
'endotherme et donc qu'il s’agit d’une « fusioniotale alors que pour des échantillons ayant
un taux de déformation plus élevé ce taux de mémsmpmm’'est pas nul aprés le passage
endotherme, suggérant une « fusion » partielle.
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Fig IV.1.17 : Evolution des températures de criis@iion froide et de la température au maximum de
I'endotherme en fonction de la déformation localepune température de déformation de 70°C

Cette dualité de comportement semble liée au tadtlg cristallisation froide et la fusion de la
phase mésomorphe se produisent ou pas sur la mémeea de température. En effet, la
figure 1IV.1.17 montre que lorsque ces deux évenésnaont clairement distincts, on
n'observe plus de phase mésomorphe aprés I'endathedors que celle-ci est encore
partiellement présente si ces deux évéenementsaprtposés.
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Ce dernier point peut s’expliquer par le fait queuples petites déformations, la phase
mésomorphe induite est instable ; au passage dg lihy a donc relaxation des chaines
amorphes induisant un décalage vers les hautesétatapes de la cristallisation froide.
Néanmoins, une trés petite fraction de phase mégdmcstable doit étre présente ce qui
permet au matériau étirée de mieux cristalliser gae homologue totalement isotrope. A
l'inverse, pour les taux de déformations plus int@ats, la phase mésomorphe induite est
stable ce qui empéche la relaxation des chainegpae®au passage de la Tg, favorisant ainsi
la cristallisation froide qui se fait a partir dgermes que constitue la phase mésomorphe.
L'orientation est donc une condition nécessairéexridtence de la phase mésomorphe. En
effet, si la cristallisation froide se produit asg4ét pour garder l'orientation du systeme le
domaine de stabilité de la phase mésomorphe estdlétenlors que, dans le cas ou
I'échantillon, a cause de la force de rappel enduog se rétracte et redevient isotrope, cette
phase mésomorphe est déstructurée.

L'’ensemble de ces résultats témoigne de l'aspectptaxe de la stabilité de cette phase
mésomorphe. En effet, bien qu’'étant cohésive coramé&moigne le durcissement observé
sur les courbes contrainte - déformation, cettes@lzaun domaine de stabilité réduit dans le
cas ou le matériau est libre de se rétracter gloesce domaine de stabilité est trés large dans
le cas ou le matériau reste texturé.Quand la cristallisation froide a figé la texdurCette
phase métastable n’existe donc, comme dans le «cd®Ed, qu'a I'état orient&t semble
impossible a obtenir par des traitements thermigoagrairement a 'lEVOH [Penel].

Afin de mieux caractériser cette phase mésomorpb®,propriétés viscoélastiques ont été
analysées sur des échantillons déformés a Td = 07d = 75°C. L’évolution du module de
conservation E’ en fonction de la température paes échantillons déformés a 70°C est
rapportée sur la figure IV.1.18.a.
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Fig IV.1.18.a : Evolution du module de conservafion Fig1V.1.18 .b : Evolution du module de conservatio
en fonction de la température pour des échantillons E’ a 25°C en fonction du taux de déformation locale
déformés a 70°C pour des échantillons déformés
aTd=70°C & Td =75°C
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La température a laquelle on observe une chuteatlul® de conservation, caractéristique de
la relaxation principaler, est quasiment constante pour les échantillonsriohéls a des taux

g < 160% alors que celle-ci augmente fortement deetaux de déformation lorsque

€ > 160%. Lorsque I'échantillon est purement amoyidgolution de E’ avec la température

est quasiment la méme quel que soit le taux dermi@tomn bien que pour ces taux de
déformation la phase amorphe soit orientée (cMig.b). Au contraire, pour des échantillons
ayant un taux de phase mésomorphe non el gour g = 160%), la température de

relaxation principale augmente avec le taux de @haéssomorphe. Sur la figure IV.1.18.b, ou
sont rapportés les modules E' a 25°C en fonctiontalilx de déformation pour des

températures d’étirages de 70°C et 75°C, on penstater que le module E’' est quasi-
constant aux faibles taux d'étirage pour lesquelmatériau demeure amorphe alors que E’
augmente avec le taux de déformation lorsque leénaat est mésomorphe aux grandes
déformations.

Ces résultats montrent donc que la phase mésomaphieaint et géne les mobilités

moléculaires de la phase amorphe alors que I'adiemt des chaines induite par la
déformation ne semble pas affecter significativenues mobilités. D’autre part, il apparait
clairement que la phase mésomorphe rigidifie leénei, soulignant une nouvelle fois

caractere cohésif de cette phase.

En résumé, il a donc été montré que lors de Igdird’'un échantillon initialement
amorphe a 70°C et 75°C une phase mésomorphe esteimbur des taux de déformation
locaux supérieurs a 130% et que le taux de phasemu¥phe augmente graduellement avec
'augmentation du taux de déformation. Il a égalen@é montré qu’une corrélation existait
entre le durcissement observé et la transition eeddisordre induite. En particulier, le
durcissement prononceé témoigne du caractere dateésette phase mésomorphe.

L’analyse des propriétés thermiques de ces écluanstih réveélé la présence d’'un endotherme
au passage de la transition vitreuse qui a étidwadta la fusion totale ou partielle de la phase
mésomorphe. Cependant, le role de cette phase rgsoenn’a pas pu étre défini avec
certitude méme s’il semble que, comme dans le gaBHIl, cette derniere pourrait jouer un
réle précurseur a la cristallisation. Finalemewt siavons montré que la phase mésomorphe
influencait fortement les propriétés viscoélastgda PLA, en particulier, le caractere cohésif
de cette phase entraine la rigidification du materi

IV.1.b.ii) Evolution structurale a Td = 80°C

Nous allons maintenant nous intéresser a I'évatustructurale induite lors de la
déformation du PLA a une température de 80°C awvitesse de déformation initiale de
0.04 &' A cette température, un durcissement structisaEgalement observé pogr= a
250% (cf fig IV.1). Afin d’établir le lien entre évolution structurale du matériau et le
durcissement, des échantillons déformés a 80°Eératits taux ont été analysés de la méme
maniéere que précédemment. Les clichés obtenusagmrtés sur la figure 1V.1.19.
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€ =0% g = 100% g = 160%

g = 200% g = 230% g = 400%

Fig IV.1.19 : Clichés WAXS obtenus pour des échimmis déformés a 80°C de différents taux
(l'axe de sollicitation est vertical)

L’observation de ces clichés montre une tres r@attdution de la structure poar = 200%.

En effet, on observe des taches de diffraction tégiades et extra-équatoriales
caractéristiques d’'une phase cristalline au seimdiériau, ces dernieres étant de plus en plus
intenses avec l'augmentation de la déformation.pes, la texturation observée sur les
clichés de diffraction montre que les chaines demsristaux induits sont paralléles a I'axe de
sollicitation. Par ailleurs, les taches équatosalgfuses suggérent qu'une phase mésomorphe
est également induite durant la déformation. LarfglV.1.20 confirme cette hypothése par
'analyse du profil d'intensité intégré obtenu atpadu cliché d’'un échantillon déformé a
80°C de 400% sur lequel trois contributions sontawien évidence : une contribution
amorphe avec deux halos de FWHM*®, une contribution mésomorphe caractérisée par un
pic relativement large de FWHM 2° et enfin une contribution cristalline caractég par
des pics trés étroits de FWHi#0.5°.
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209
Fig 1V.1.20 : Deconvolution du profil d’'intensitétégrée d’'un échantillon

déformé a 80°C d’un taux de 360%

L’évolution du taux des différentes phases, cakwépartir de I'analyse quantitative des
profils d’intensité en fonction de la déformatianété calculé est représentée sur la figure
IV.1.20.
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Fig IV.1.20 : Evolution des taux de phases en fonatle la déformation locale
pour une température d’étirage de 80°C
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Pour g < 200%, le matériau est completement amorphe, patre&gopour des taux de
déformations supérieurs a 200% on assiste a I'ampad’'une phase mésomorphe et d’'une
phase cristalline. Concernant le taux de phase m@&gpie, celui-ci augmente avec la
déformation selon une cinétique similaire a celbeavvée pour Td = 70°C. Le taux de phase
cristalline augmente rapidement au dela de 200%ujasune valeur de 14%, et reste
sensiblement constant jusqu’a la rupture du matéria

Dans le cas ou la déformation est effectuée a anmgpédrature de 80°C le durcissement
structural observé est donc lié a la formation cioi¢ d’'une phase cristalline et d’'une phase
mésomorphe au sein du matériau.

Les résultats obtenus a cette température soltreliffs de ceux décrits par Mahendrasingam
et al. [Mahel] en particulier en ce qui concerneifetique de cristallisation. En effet, bien
gue les matériaux aient des caracteéristiques nashps, Mahendrasingam et al. n'observent
pas de cristallisation induite durant I'étirage snaniquement a la fin de celui-ci durant la
relaxation de I'échantillon. Cette difféerence denpmrtement s’explique probablement par le
fait que la vitesse de déformation utilisée dans &ude est plus élevéiee( 4 s') et empéche

la cristallisation induite durant la déformatiored_clichés présentés par ces auteurs pour un
étirage a 80°C font apparaitre deux taches éqa#srattribuées a la diffusion par la phase
amorphe orientée. Dans notre étude la présences gihase mésomorphe a été clairement
établie. La comparaison des deux études indique daa les conditions de sollicitation ont
un réle prépondérant sur la structure induite dténsu et donc sur ses propriétés. Ce point
présentant un fort intérét sera approfondi damchépitre suivant (1V.2).
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Fig 1V.1.21 : (a) thermogrammes DSC et (b) évoluiiln module de conservation en fonction de la teaipge
pour des échantillons étirés a 80°C de différemix t

L’'analyse des échantillons déformés a 80°C en DEOMA (figures IV .1.21.a et
IV.1.21.b) montre un comportement similaire a celoservé lors de I'étirage des échantillons
a Td =70°C a savoir :

» Une augmentation de la température de relaxatiowipale a et du module E' a
basse température avec I'augmentation de la défamma

» Une cristallisation froide de plus en plus précdoes de la chauffe avec
'augmentation de la déformation.

> La présence d’'un endotherme au passage de latimangireuse, moins marqué que
dans le cas précédent traduisant une plus failzletiqé de phase mésomorphe.

IV.1.b.iii) Evolution structurale a Td = 90°C

Finalement, nous nous sommes intéressés a I'éonldiructurale induite lors de la
déformation du PLA a une température éloignée diegsa savoir 90°C. A cette température,
un durcissement structural est également obseni@sgourbes contrainte-déformation pour
des taux de deéformation supérieurs a 250%. Comnéeégemment, des échantillons
déformés a cette température a différents tauxétintanalysés en diffraction des rayons X
ex-situ(fig IV.1.22).
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Fig IV.1.22 : Clichés WAXS obtenus pour des échimmis déformés a 80°C de différents taux
(l'axe de sollicitation est vertical)

Les clichés obtenus montrent qu’une cristallisatiaiuite se produit pows; > 200% comme
en témoigne la présence de taches de diffractiaratégales et extra équatoriales. Par
ailleurs, la texturation est légérement moins méeqque lors de I'étirage a 80°C comme
lindique I'élargissement azimutal des taches. Getatre que, bien que la cristallisation se
fasse toujours de maniere orientée, la mobilitéamdhire plus importante a 90°C permet une
relaxation partielle des chaines et une désorientatistalline.

Il apparait également que, la dispersion radiatetdehes de diffraction équatoriales est plus
faible a 90°C. La déconvolution des profils d'irggas intégrées a montré que cette
observation réside dans l'absence de phase mésbenapcette température d’étirage.
L’évolution des taux de phases amorphe et crisiglicalculée a partir des profils d’intensité
intégrée et rapportée sur la figure IV.1.23, mowfue le matériau est amorphe jusqu’a des
taux de déformation de 200% environ. Ensuite, lex tde cristallinité augmente jusqu’a
atteindre une valeur de 30 % pour une déformatomalé de 400%, avant de plafonner
jusqu’a la rupture du matériau.
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Fig 1V.1.23 : Evolution des taux de phases en fonatle la déformation locale
pour une température d'étirage de 90°C

Les taux de cristallinité calculés ont, dans & pa étre comparés avec ceux mesurés
par DSC car aucun endotherme n’apparait sur lesntdwwammes obtenus du fait de
'absence de phase mésomorphe. La comparaison alearsy obtenues selon ces deux
méthodes est tout a fait satisfaisante.

Concernant la structure cristalline induite, I'ars@ de ces échantillons par IRTF (Fig
IV.1.24.a) montre I'apparition d’un pic d’absorbangers 922 cif, premiers signe d’une
phase cristalline induite, indiquant que le matér@istallise plutét sous forme que

B, comme en témoigne I'absence d'un pic d’absorban®e&cm' caractéristique de cette
derniere forme cristalline. Néanmoins, on peut rguer que ce pic d’absorbance est situé a
un nombre d'onde l|égérement supérieur a celui ebs@our un échantillon cristallisé
thermiquement sous fornee. Cela signifie que la phase cristalline induite amguement
différe légerement de celle induite thermiquement.
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Fig IV.1.24.a : Profils d’absorbance IRTF d’échlotis déformés a 90°C de différents taux
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Fig IV.24.b : Comparaison des profils d’intensité Fig IV.24.c : Indexation du cliché de diffractiobtenu
obtenus pour un échantillon cristallisé thermiqueme pour un échantillon déformé a 90°C de 500%

et mécaniquement

La comparaison du profil d’'intensité obtenu enrdiftion des rayons X pour un échantillon
cristallisé thermiquement sous formmeavec celui d’'un échantillon cristallisé par éteagy
90°C (Fig IV.1.24.b) confirme que la phase crigtallinduite mécaniquement n’est pas la
forme a obtenue thermiquement. En effet, d’'une part lesitipas des pics cristallins
principaux de I'échantillon cristallisé mécaniquernee coincident pas exactement avec ceux
de la phas@, et d’autre part, certains pics de diffractions salbgents, ce qui généralement
témoigne d’'un certain degré de désordre au seiradeaille cristalline. Néanmoins,
lindexation du cliché de diffraction obtenu ind&uque dans cette phase cristalline
« mécanique », les chaines sont en conformatiocoidéle de pas 3QFig 1V.1.24.c).

Ces observations sont similaires a celle faite flaang et al. qui ont mis en évidence
'existence d’'une phase’ induite lors de la cristallisation thermique duat@riau a des
températures inférieures a 120°C [Zhanl] mais laparaison entre les profils d’intensité
montre également des différences. La phase intluisede la déformation du matériau est
donc une pseudo forme dont la structure n’a pas encore été rapportéeeste donc a

déterminer.
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L’'absence de certaines raies de diffraction syrtdil d’intensité de I'échantillon déformé
suggere la présence de nombreux défauts dansdes @listallographiques correspondants.
On peut aisément envisager que ces défauts sot ldogoduction forcée d’'unités D-LA en
guantité significative dans la maille cristalline eours de la cristallisation mécanique. En
effet, si lors de la cristallisation thermique, &&ines ont la possibilité de s’organiser de telle
maniéere a exclure les unités D-LA de la mailletalime, comme cela a été discuté dans le
chapitre 1.1. ; la cristallisation mécanique, qtieote les chaines selon une direction unique,
ne permet pas ce processus de ségrégation. SiAeaRlette capacité de former un cristal
fauté plutét que de rester amorphe étant donng@dssibilité d’exclure les unités D-LA, c’est
gue I'encombrement stérique du groupement laté&thwe, responsable de la chiralité du
motif, est telle que sa position modifie peu I'agament local des chaines dans le cristal. Il
s'agit la dun phénomene disomorphisme bien conmans les copolymeres
éthyléne/propyléne et éthylene/alcool vinylique ipasquels le groupement latéral méthyle
ou hydroxyle est accommodée dans la maille criseaious forme d’interstitiel [Segu3].

Les thermogrammes a la chauffe des échantillonsrmés a 90°C (Fig 1V.25) montrent un
processus de cristallisation froide, aux faiblefo@ations. Celui-ci disparait pour des taux
de déformation supérieurs a 360%, ce qui indique lgumatériau a atteint son taux de
cristallinité maximum. Cette cristallisation essaiie suivie par plusieurs endothermes.

— 100%
— 300%
— 366%
— 500%

0%
— 33%

Flux de chaleur normalisé (J/g)

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température (TC)
Fig 1V.1.25 : Thermogrammes DSC d’échantillons défés a 90°C de différents taux

Ce phénomeéne de « pics de fusion multiples » aé&téjabservé et son origine discutée dans
le cas de la cristallisation thermique du PLA (chid). Par contre, il n’avait jamais été
rapporté dans le cas d’échantillons déformés. 1l deres et déja possible d’exclure
'hypothése d’'un polymorphisme du matériau car canba montré l'analyse de ces
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échantillons par IRTF, présentée sur la figure 1261 la phase cristalling n’est pas présente
au sein du matériau, comme en témoigne I'absentz sEnde de vibration située & 908tm

Absorbance (u.a.)

1000 980 960 940 920 900 880 860 840 820 800

-1
ucm
Fig IV.1.26 : Spectre IRTF d’'un échantillon déforead, = 90°C de e=_600%

Ces pics de fusions multiples sont donc tres gestaent la conséquence de la succession de
processus de fusion et de cristallisation. Dansédaude, Zhang et al. [Zhan1] ont montré que
'endotherme observé sur les thermogrammes DSGgmond a une transformation de la
phasea’ en phasen. Afin de vérifier si cela pouvait étre le cas ddassituation présente,
I'évolution structurale d’'un échantillon étiré d'taux de 400% a 90°C a été suiwiesitu par
WAXS (Fig IV.1.27).

158
http://doc.univ-lille1.fr

© 2010 Tous droits réservés.



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

C)

Température (T)
Température (

15.0 155 16.0 16.5 17.0 175 18.0

209 26
.o - 0
Il 100 50
Il 150 100
I 200 I 150
250 I 200
300 250
B 350 300
[ 350

Fig 1V.1.27 : Evolution du profil d’'intensité d’uéchantillon déformé a 90°C d’un taux de 400%
en fonction de la température

Les résultats montrent clairement qu’a partir diemv 140°C la position du maximum du pic
de la raie principale (110)/(200) se décale vessdmnds angles ce qui indique que le
phénoméne de fusion multiple observé sur les thgramomes DSC correspond a une
transformation de la phasedésordonnée vers la phase

L’ensemble de cette étude montre donc que la steiedduite lors de la déformation
dépend fortement de la température de sollicitationeffet, I'étirage a des températures juste
au dessus de la température de transition vitréuseatériau génere une phase mésomorphe
alors que, pour des températures, plus élevéesuriesphase cristalline qui est crée avec une
zone transitoire autour de 80°C, pour laquelle ésophase et la phase cristalline co-existent.
Nous avons également montré que le durcissemeunttstal observé lors des essais
meécaniques était lié a la transition désordre-oagdrgein du matériau. Le niveau trés élevé de
ce durcissement dans le cas de la phase mésomugilen évidence le caractere trés cohésif
de cette derniere, assez semblable a celui deakeptristallinex désordonnée.

Si I'existence de la phase mésomorphe ne fait adoute, cette derniere reste pour le
moment assez mal définie quant & sa structure stabdité, tout comme son réle durant la
cristallisation du matériau. De plus, le fait goeates les analyses aient été effectueesitu
entraine deux biais a notre analyse. D’une pagstipossible qu’entre la fin de la déformation
et I'analyse de I'échantillon, ce dernier ait reédat donc que sa structure ait évolué. D’autre
part, ces analyses ayant été effectuées sur dit€eézhantillons, les transitions ne sont pas
accessibles avec précision, notamment les seaifgpdrition des différentes phases.
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IV.1.c) Etude in-stu de I'évolution structurale induite durant la
déformation

Afin de s’affranchir des problémes précédemmenttioenés, nous avons réalisé un suivi
in-situ de I'évolution structurale induite par la déforioat en diffraction et diffusion des
rayons X, en utilisant un rayonnement synchrotfd@danmoins, en raison de contraintes
expérimentales, deux parameétres expérimentauxwétrd modifiés :

> la vitesse de sollicitation initiale, qui a du énméduite & 0.01°5 contre 0.04 S

précédemment.

> lataille de I'éprouvette : 4x4x1 mircontre 22x5x0.2 mirprécédemment.

La variation de ces paramétres n’'est bien slr pas sonséquence sur le comportement
mécanique et I'évolution structurale induite du én@u lors de la déformation comme le
montre la figure 1V.1.28 sur laquelle sont rappestées courbes contrainte vraie-déformation

nominale des deux types d'échantillons déformés & 0.01 & et £ = 0.04 & & une
températurele 70°C.

100

90 0.01 s 22x5x0.2 mm?

0.04 s™ 22x5x0.2 mm®
0.01 s™ 4x4x1 mm?®
70 — 0.045s" 4x4x1 mm®

80

60

50

40

30

Contrainte vraie (MPa)

20

10

o+¥—/——V———"""T"T"—"——"T T 7 T
0 100 200 300 400 500 600

Déformation nominale (%)

Fig 1V.1.28 Courbe contrainte vraie - déformati@minale en fonction du type d’éprouvette utilisée
et de la vitesse de sollicitation initiale appligué

N.B. Les contraintes vraies rapportées ici ont iéalculées a partir de la force et de la
section dans I'hypothése d’une déformation a voluorstant.

On remarque que la forme de I'éprouvette n’influge gfres peu sur le comportement
mécanique du matériau. Par contre, la vitesse décitsbion initiale le modifie
significativement. En effet, une diminution de itesse de déformation diminue la valeur de
la contrainte appliquée et retarde quelque pegpd#epon du stade de durcissement.
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Cela signifie que I'évolution de la structure aeathéme été modifiée. Du fait de la
diminution de la vitesse de sollicitation initialles échantillons ont été déformés sur la
gamme de température 65°C - 75°C.

Enfin, il faut noter que les déformations mesurdass cette étudia-situ sont nominales et
non pas locales du fait de I'impossibilité techmgd'accéder a ces derniéres. Toutefois,
compte tenu de I'homogénéité de la déformation osmmpique, les deux types de mesures
doivent étre voisines.

IV.1.c.i) Evolution structurale in-situ a Td = 65°C

A cette température d’étirage, un durcissemenicttral sur les courbes contrainte-
déformation est observé a partir d’'un taux de adédion nominal de 170%. Ce durcissement
a été reliea posteriorj a la création d’'une phase mésomorphe durantddi L’'évolution
des taux de phase amorphe et mésomorphe ainsiégotution de la contrainte en fonction
de la déformation nominale sont représentées diguee 1V.1.29.

100 Io—0O000O000 12
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. O Cristalline 0o [ s %
X Traction <
° o
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o~ [ o)
o 20 [ c
A eoe
4 [ c
g 0§
i [, §
10 [ O
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E o[
0 ©O—p-00-0-0,0-0-06-6-009-00-9-0-p-9-0-p-0-0-p-0100-0 2%
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Déformation nominale (%)

Fig IV.1.29 : Evolution des taux de phases et dmlarainte nominale en fonction
de la déformation nominale pour Td = 65°C

Comme observé précédemment pour les conditions TWC, £ = 0.04 &, le taux de
phase mésomorphe évolue de maniére monotone amagnientation de la déformation
jusqu'a atteindre environ 10% a 400% de déformatiafin d'apporter des éléments
nouveaux sur le réle de la phase mésomorphe nars auwivi I'évolution structurale durant
la relaxation a 65°C d’un échantillon déforme d@%0a cette méme température. En effet, a
cette température le matériau est a I'état caoutainoe et les mobilités moléculaires sont
donc suffisantes pour permettre au matériau deabiiser si la structure de celui-ci est
favorable.
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Fig 1V.1.30 : (a) Evolution des taux de phase arcfion du temps et (b) évolution des profils dimité
azimutale de la raie principale lors de la relamtie I'échantillon 15min a 65°C

De maniére surprenante, les résultats obtenus miéssesur la figure 1V.1.30.a,
montrent qu’aucun changement structural n’intenvigarant la relaxation. Ce résultat est
confirmé par les résultats de la figure 1V.30.br Rguelle est représentée I'évolution de
l'intensité azimutale de la raie relative a la ghasésomorphe en fonction du temps, ou
aucune désorientation du matériau n’est observentitout le temps de I'essai de relaxation.
Ce dernier point confirme donc le caractére pafaént stable de la phase mésormophe a
65°C.

Lors de cette expérience, méme si la températureldration est relativement faible ce qui
impliqgue que les mobilités moléculaires ne sont gaiimales, et également vu la durée de
'expérience, on aurait pu s’attendre a une ctistlon du matériau, les chaines étant
orientées et donc a priori en position plus favieramur cristalliser. L’absence d’évolution
structurale témoigne donc, la encore, du caractaiele et cohésif de la mésophase, mais
entraine également des interrogations quant actéaegprécurseur a la cristallisation de cette
phase désordonnée.
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IV.1.c.ii) Evolution structurale in-situ & Td = 70°C

Les résultats obtenus a Td = 70°C sont rapportéa digure 1V.1.31.
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Fig 1V.1.31 : Evolution des taux de phases et dml#rainte nominale
en fonction de la déformation nominale pour Td 20

A cette température d’étirage, une phase cristliimsi qu’'une phase mésomorphe sont
induites durant la déformation. On peut remarqoetefois que le seuil d’apparition de la
phase mésomorphe se situe avant celui de la phasalline et que leur évolution suit la
méme tendance. A titre de comparaison, I'évolusitvacturale rencontrée ici est équivalente
a celle observée précédemment lors de I'étirade*@ @vec une vitesse de 0.04 s

IV.1.c.iii) Evolution structurale in-situ a Td = 75°C

Les résultats obtenus pour ces conditions de gatimn sont rapportés sur la figure 1V.1.32.
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Fig IV.1.32 : Evolution des taux de phases et dml#rainte nominale
en fonction de la déformation nominale pour Td 25

A cette température, seule une phase cristallinendaite durant la déformation. Le taux de
phase cristalline augmente rapidement a partird@84dlde déformation pour atteindre un taux
de 30% et plafonner ensuite. L'analyse des prdfilstensité intégrés a montré que, comme
lors de l'analyseex-sity la phase cristalline induite par étirage estyge tt désordonnée,
différente de celle induite thermiquement.

L’'analyse menée parallelement par diffusion de®mayX a permit de mettre en évidence
I'existence d’'une longue période comme le montseclechés de diffusion obtenus pour des
échantillons déformés a Td = 75°C d’'un taux de 40£2440% respectivement qui sont
représenteés sur la figure 1V.1.33.
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Fig IV.1.33 : Clichés SAXS obtenus pour un échémtidéformé a 75°C (a) d’'un taux de 400% et (bhdaux
de 440% (I'axe de sollicitation est horizontal)
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La présence de deux taches orientées selon I'asmlieitation sur le cliché SAXS révéle
gue les chaines macromoléculaires cristallisents simume de cristaux micellaires. Le
dépouillement de ces clichés a permit de calcalaraleur de cette longue période a savoir
21 nm, c'est-a-dire, du méme ordre de grandeurcglles obtenues lors de la cristallisation
thermique du PLA qui étaient comprises entre 122atm selon la température et le mode de
cristallisation.

A contrario, les analyses SAXS pour les températdtétirage de 70°C et 65°C, c'est-a-dire
pour des échantillons totalement ou partiellemeésamorphes, n’ont pas permis de mettre
en évidence de longue période. Cela montre que, lsophase amorphe et la phase
mésomorphe ne sont pas arrangées de maniére péeaali sein du matériau, soit il n’existe
pas un contraste de densité électronique asseztamp@ntre la phase amorphe et la phase
mésomorphe. Ce dernier point semble d'ores et déjfirmé. En effet, le contraste
électronique entre la phase amorphe et la phas@liine du PLA est tres peu marqué car ces
deux phases ont des densités proches (cf chap 1.2).

Les analysem-situ décrites précédemment ont donc permit d’étudiefilience de la
vitesse de déformation sur I'évolution structurddenotre matériau lorsque celui-ci est soumis
a une déformation uniaxiale. En outre, il a été tmoqu’'a méme température, une diminution
de la vitesse de sollicitation favorise la formataune structure cristalline. De plus, I'étude
de I'évolution structurale durant un essai de rafi@xa a clairement montré que la phase
mésomorphe est une phase thermodynamiquement.stable

IV.1.d) Relation entre structure et orientation

Il a été montré au début de ce chapitre, queréeple/de était plus importante a 70°C
gu’'a 90°C. Or la phase mésomorphe induite a 70¥€&isemblablement un caractére moins
cohésif que la phase cristalline et donc le dueomnt devrait étre moins prononcé a 70°C
gu’'a 90°C. Afin d’expliguer ce point, cette partiera consacrée a I'étude des relations entre
I'orientation des chaines macromoléculaires ettiacture induite lors de la déformation.
Méme si le paramétre d’orientation, léfini au chapitre 1l, a été déterminé dans ke ades
échantillons analysésx-sity il faut garder a I'esprit que pour ces échamgloune relaxation
partielle de la phase amorphe a pu avoir lied,fatit donc analyser les résultats obtenus avec
précaution. A contrario les essais réalisés infstunettent de s’affranchir de cet effet et ainsi
tirer des conclusions plus sures.

Concernant les phases induites, les valeurs,déeR'ordre de 0.95 pour la phase cristalline et
0.92 pour la phase mésomorphe, indiquent que edllesnt fortement orientées selon 'axe
de sollicitation, comme on pourrait aisément sterdre.

Les valeurs obtenues pour l'orientation de la plamerphe en fonction de la déformation,
rapportées sur la figure IV.1.34, montrent un cortgoent similaire quelles que soient les
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hY

conditions de sollicitation, a savoir une augmeatate |'orientation avec la déformation.
Néanmoins, la valeur de,Rest plus élevée dans le cas d'une phase mésomoeplogii
s’explique par le fait que cette phase n’est irelgite pour des basses températures. Dans ces
conditions, les chaines sont moins mobiles et eslaxplus difficilement durant la
déformation.

0.5 ¢ 0.01s'Td=75C

0.01s*Td=65C
A 0.04s'Td=90T °
0.4 0.04 s Td = 70C

0.3

0.2

0.1 A

o0 +—/7— T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600

Déformation (%)

Fig 1V.1.34 : Evolution de parametre d'orientatiénen fonction de la déformation
pour différentes conditions de sollicitation

Cette différence d’orientation des chaines macrémuhires permet de comprendre les
différences dans les pentes de consolidation oéssrprecédemment. En effet, les chaines
amorphes étant plus orientées a 70°C qu'a 90°@rta de rappel entropique est donc plus
élevée et il faut donc fournir plus d’énergie afi@ déformer le matériau. Néanmoins, étant
donné quex. est constant pour> 200%, les aspects de plasticité doivent égaleétem pris

en compte, ces derniers participant au durcissemiesgrve, particulierement aux grandes
déformations.

Nous nous sommes ensuite intéressés a I'évoluteiiodientation de la phase amorphe
suivant la nature de la phase induite en étudemnaliation du parametre d’orientation en
fonction du taux de phase induite (Fig 1V.1.35).
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Fig 1V.1.35 : Evolution du taux de cristallinité de phase mésomorphe en fonction du paramétresdtation
P, pour différentes conditions de sollicitation

Tout d’abord, on remarque qu'a méme vitesse derahfion initiale, I'orientation de la
phase amorphe est plus importante & basse temeerkiu effet, I'orientation de la phase
amorphe est liée a une compétition entre I'aligaeindes chaines selon I'axe de sollicitation
induit par la déformation et la relaxation des okaj cette relaxation étant plus rapide a haute
température I'orientation est donc moins pronordaes ce cas.

Il apparait également que la transition désorddeeoinduite par la déformation débute a
partir d’'une valeur critique de I'orientation ddsatnes qui diminue avec l'augmentation de la
température. De plus, la relation linéaire entredeameétre d’orientation et le taux de phase
induite indique que, pour un couple températuresgie¢ de déformation, le taux de phase
induite est déterminé par I'orientation de la phas®rphe. Ces deux derniers points sont en
accord avec les résultats de Le Bourvellec euallesPETG [Lebo1],
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Conclusions du chapitre
» Pour Tg + 5°C < Td < Tg + 30°C le PLA présente tals de durcissement qui estlfié
a une structuration du matériau :
»= pour Td proche de Tg : une phase mésomorphe astangbure > 130%,
le taux de phase augmentant graduellement averfdandation
= pour Td >> Tg: une phase cristalline est induitaurpe > 200%, |3
cinétique de cristallisation étant de type sigmigida
» La phase cristalline induite mécaniquement a unetsire différente de celle indufle
thermiquement : il s’agit d’une forneedésordonnée.
» La phase mésomorphe est induite & des taux denditions inférieurs a ceux delja
phase cristalline.
» La phase mésomorphe, phase d’ordre intermédiaine dlamorphe et le cristg§
posséde une signature caractéristique en IRTF.liegle semble jouer le role fle
précurseur a la cristallisation.
» La formation d'une phase ordonnée, se fait a pattime valeur critique d
l'orientation de la phase amorphe, cette valeuntéfanction des conditions (Ee
sollicitation.
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Chapitre IV : Structuration du PLA Induite par
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IV.2.a) Etude du comportement mécanique

Ce chapitre sera consacré a l'étude des relationiee estructure et propriétés
meécaniques du PLA lorsque celui-ci est étiré atdegératures inférieures a sa température
de transitions vitreuse.

55C

Contrainte nominale (MPa)

Oo++————T+— 7T T 7T T T T T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350

Déformation nominale (%)

Fig IV.2.1 : Courbes contraintes-déformations naatén du PLA étiré & T<Tg pof = 0.04 &

Le comportement mécanique du PLA en fonction deetapérature, présenté sur la
figure 1V.2.1, montre qu’'a 25°C le matériau a uimgortement de type fragile alors que,
pour des températures d’étirage supérieures a 28 Comportement devient ductile comme
en témoignent les taux de déformation plastiqueomants atteints. Cette transition fragile-
ductile du PLA sera discutée dans la suite du n@aiughap 1V.3). Dans la gamme de
température ou le matériau est ductile, on obsenve crochet » de traction qui correspond a
la formation d’une striction, c'est-a-dire a unedlisation de la déformation sur I'éprouvette.
Apres la propagation de la striction, un bref stdeelurcissement est observé avant la rupture
de I'éprouvette. Dans le cas d'une déformation otffée a 35°C, des oscillations de
contraintes apparaissent sur la courbe de traca@s dernieres ne sont pas liees a des
problemes expérimentaux mais correspondent a wegsas de déformation particulier qui
sera décrit plus en détail et discuté dans la switemanuscrit (chap V.1).

Afin de mieux caractériser le comportement mécanidu PLA, et plus particulierement la
transition fragile-ductile, nous avons réalisé uttede systématique en fonction de la
température d’étirage et de la vitesse de solliontainitiale. La figure IV.2.2 présente
'allongement a rupture ainsi que la contraintesauil d’écoulement mesures pour différents
couples vitesse/température de déformation.
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Fig IV.2.2 : (a) allongement a rupture et (b) cairtte au seuil
mesurées pour différentes conditions de sollicitati

Comme le montre cette figure, il existe une éqeined entre la température et la vitesse de
sollicitation, impliquant en particulier un décatage la température de transition ductile-

fragile selon les conditions de sollicitation. Earfculier, trois domaines de comportement

peuvent étre mis en évidence :

* a basse vitesse et basse température : domairee ropture de I'’échantillon
survient dans le domaine viscoélastique du maté(iau avant le seulil
d’écoulement).

e aux vitesses et températures intermédiaires : dwrai la rupture du matériau
survient juste aprés le seuil d’écoulement (dufamorcage de la striction).

e aux basses vitesses et/ou hautes températuresairgoimu I'échantillon est
ductile et ou des taux de déformation plastiqueartants sont atteints.

I\V.2.b) Etude de I'évolution structurale

Les échantillons déformeés a différentes températarg eété analysés par diffraction
des rayons X afin de caractériser I'évolution durtede. Etant donné que pour T<Tg la
déformation se fait par propagation d’'une instébitilastique, seules les zones ou la striction
s’est propagée ont été analysées. La déformataaidaans la striction, mesurég-sity est
stable durant la propagation, puis augmente dueastade de consolidation qui lui succede
jusqu’a la rupture. Le taux de déformation variel30% a 200% suivant les conditions de
sollicitation. Les clichés obtenus pow = 160% sont similaires a ceux obtenus
préecédemment lors de I'étirage d’échantillons atdespératures voisines de Tg, et indiquent
gu'une phase mésomorphe est induite lors de larmiétion d’échantillons sous Tg. Un
exemple est illustré sur la figure IV.2.3 sur latpiest rapporté le cliché WAXS obtenu pour
un échantillon déformeé a 45°C de= 160%.
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Fig 1V.2.3 : Clichés WAXS obtenu pour un échantilidéformé a 45°C

(taux de déformation local= _160%, axe de sollicitation vertical)

L’évolution du taux de phase mésomorphe a été esdavis d’essaisn-situ. Les résultats
obtenus pour un échantillon déformé a une tempé&rate 45°C sont présentés sur la figure
IV.2.4. L’analyse des données montre que la phaésomorphe est induite durant la
déformation, a partir d'une déformation nominale68&bo, ce qui peut paraitre surprenant par
rapport a ce qui a été préecédemment observgitu Cela s’explique par le fait qu'a cette
température d’étirage la déformation du matériaufase de maniere hétérogene ce qui
implique que, pour ces expériences, la déformatimminale n’a pas de sens et ne rend pas

compte de la déformation réelle de la zone analysée
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Fig IV.2.4 : Evolution des taux de phase, de la@onte nominale et du coefficient de transmisgarfonction

de la déformation nominale du PLA déformé a 45i@a vitesse de déformation initiade= 0.01 &
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Ces données ont donc été mises en parallele avegeféicient de transmission qui rend

compte des variations d’épaisseur durant I'expéaeet donc de la déformation de la zone
analysée. La comparaison de ces deux types de elmméntre que le taux de phase
mésomorphe augmente avec le taux de déformation gibeindre une valeur maximale

d’environ 10%. Le méme comportement a été obsarediegque soit la température d’étirage
dans la gamme de température ou le matériau esteduc

Nous avons ensuite cherché a caractériser les @tdradéformés sous Tg. L'analyse DSC
d’'un échantillon déformé a 45°C de = 200% est similaire a celui obtenu précédemment
dans le cas des échantillons étirés juste au dessleur température de transition vitreuse
(Fig IvV.2.5).

Flux de chaleur (u.a.)
A\

Echantillon déformé
aTd=45C

— — — Echantillon amorphe
isotrope

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température (T)

Fig IV.2.5 : Thermogramme DSC d’un échantillon défé de 200% a 45°C et clichés WAXS pris avant et
apres la transition vitreuse (la courbe en poétittorrespond a I'’échantillon amorphe isotrope)

Comme précédemment, on observe un endotherme sageade la transition vitreuse
suivi d'un large exotherme indiquant qu’une crisdation froide se produit sur une gamme
de température tres large. Cet exotherme est duwimi endotherme résultant de la fusion des
cristaux crées pendant la chauffe. Les valeursidgdastiques des énergies de fusion et de
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cristallisation indiquent que le matériau déformé& contient initialement pas de phase
cristalline. Le cliché obtenu pour I'échantillon achifé juste aprés I'endotherme est
caractéristique de celui d’'un amorphe isotrope.i @éxfie I'attribution faite précédemment

de cet endotherme a la fusion de la phase mésomaorghite durant la déformation.

© 2010 Tous droits réservés.

Il est a noter également sur ces thermogrammesdimmaution du Cp du matériau
juste avant la transition vitreuse et le pic endotiique a 70°C. Cette observation a déja été
rapportée pour d’'autres polymeéres étirés. En pdidic David et al. et al. ont, dans le cas
d'un PS étiré [Davil], attribué le phénomeéene awwecement de la composante anélastique
de la déformation.

IV.2.c) Etude de la phase mésomorphe du PLA

En complément de cette étude structurale, nous smumes attachés a caractériser la
phase mésomorphe du PLA, son mécanisme d’apparsi@ostabilité ainsi que sa structure.

IV.2.c.i) Stabilité de la phase mésomorphe

Pour cela, I'évolution structurale d’'un échantilldéformé a 45°C dg, = 350% a été
suiviein-situ lors d’'un essai de relaxation a 45°C (Fig IV.2.@&lors d’'une chauffe a T > Tg
(Fig IV.2.6.b).
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Fig IV.2.6 : Evolution des taux de phase et deolat@inte nominale en fonction du temps (a) lotsidssai de
relaxation a 45°C et (b) lors de la chauffe deHg@dtillon

Concernant I'essai de relaxation, la figure moné&edéveloppement graduel de la
phase mésomorphe durant I'étirage puis sa stdimisdurant toute la durée de la relaxation.
Ce résultat ttmoigne du caractére stable de laepm&somorphe qui peut-étre attribué a la
création d’interactions inter-chaines.

Concernant le comportement du matériau lors qubdaffe (Fig 1V.2.6.b), aucune évolution
structurale n’est observée apres arrét de I'essairattion tant que la température reste
inférieure a 70°C. Par contre, on assiste a uséatrsation des lors que la température atteint
70°C. Durant cette cristallisation, on n'observe ga changement notable du taux de phase
mésomorphe, et la phase cristalline semble se fodirtectement a partir de la phase
amorphe.

Ce résultat semble indiquer que la phase mésomagihene véritable phase stable et
pas un simple état transitoire précurseur de ktadlisation du PLA. En effet, dans le cas
contraire on aurait pu s’attendre a ce que le d@pelment de la phase cristalline se fasse au
détriment de la phase mésomorphe.

Afin de juger de linfluence de I'orientation dekatnes macromoléculaires sur la stabilité de
la phase mésomorphe, nous avons procédé a desesesurétraction des échantillons étirés
dans I'état mésomorphe. Pour cela, la recouvraada déformation a été mesurée suite a une
étape de chauffe jusqu’a une température de 808€;a-dire juste apres I'endotherme.
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Fig IV.2.7 : Recouvrance de |la déformation a 80AGamction de |la déformation initiale

pour des échantillons déformés a différentes teatpess

Deux types de comportement peuvent étre mis erege@a partir des résultats de la
figure IV.2.7. Pour les échantillons déformés sbgsou pour les échantillons déformés a de
faibles taux juste au dessus de Tg, on observerétnaction totale de I'échantillon. Au
contraire, pour les échantillons déformés justelessus de Tg a des taux supérieurs a 230%
la rétraction de I'échantillon n'est que partielle’analyse couplée en WAXS de ces
échantillons a révélée que lorsque la rétractidntaale, il n’existe plus aucune trace de
phase mésomorphe alors que celle-ci est encorepbésente lorsque la rétraction n’est pas

totale.

Il ressort de ces résultats, d’'une part, que lasph@ésomorphe est intimement liée a
I'orientation du matériau par la nécessité d’'aligeat des chaines paralléles les unes aux
autres sur de petits volumes. D’autre part, leatara total ou partiel de la rétraction est dd au
fait qu'une cristallisation se produit ou pas ddrknrétraction. En effet, une cristallisation
froide durant la rétraction crée des nceuds physique permettent de figer la structure et
ainsi d’en conserver l'orientation.

Un corollaire de la stabilité thermodynamique deplease mésomorphe est sa cohésion. Le
comportement thermomécanique doit permettre d’ascgdles informations précieuses. Pour
cela des échantillons étirés de différents tauR°&€ont été analysés en DMA.

© 2010 Tous droits réservés.
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L’évolution du module de perte E” en fonction de température pour des échantillons
déformés est présentée sur la figure 1V.2.8. Lagmée d’'une phase mésomorphe au sein du
matériau augmente la température de relaxatiorcipate. De plus, on peut noter que le
maximum de E” pour les échantillons étirés et gohes est trés semblable a celui de
'amorphe non étiré. A contrario, le maximum de E'étale sur un plus grand domaine de
température lorsqu’'une mésophase est présente slhgit donc pas d’'un simple décalage de
la relaxation principale mais de la création d'@oeee cohésive qui élargit la distribution des
temps de relaxation.

le+10
le+9

le+8

E" (Pa)

le+7 3 - 30% 1 Echantillons

—— 65% amorphes
— 100%
—— 230%
le+6 3 —o— 260% Echantillons
] o 330% . b
0% mésomorphes
—e— 200%

le+5 LI L B L L L B B B B L L L B B B B B L L L B R
30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80

Température (T)

Fig 1V.2.8 : Evolution du module de perte E” em@tion de la température
pour des échantillons déformés a 70°C de différents

Nous avons ensuite cherché a évaluer quelle étditiénce de la phase mésomorphe
sur les propriétés du matériau. Pour cela, nousisaamalysé les propriétés mécaniques a
température ambiante d’'un PLA déformé a 70°C. baré IV.2.9.a rappelle I'évolution du
facteur d'orientation Pde la phase amorphe en fonction de la déformatalculé a partir
des clichés WAXS. Comme le montre cette figureydtie linéairement avec 'augmentation
de la déformation.
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Fig 1V.2.9) (a) évolution du facteur d’orientati® en fonction de la déformation pour Td = 702C= 0.04 &
et (b) évolution du module de conservation E’ a2B6n fonction du taux de déformation pour des éillmrs
de PLA pré-déformés & 70°€ = 0.04 &

Sur la figure IV.2.9.b sont rapportées I'évolutidn module de conservation E’ mesuré a
25°C en fonction du taux de déformation pour ddsastillons préalablement déformés a
70°C, ainsi que I'évolution du taux de phase mésphmen fonction du taux de déformation.
Il apparait que, dans la gamme de déformation peagguelles I'échantillon est amorphe
(i,e. 0 < g < 130%), E' augmente légerement avec 'augmentadioia déformation, ce
phénomeéne pouvant étre attribué a l'orientation desines macromoléculaires dans la
direction de sollicitation. Par contre, poure130%,i.e. pour un échantillon mésomorphe, le
module E’ augmente significativement avec la défiiam. Cette augmentation de E’ semble
liée a 'augmentation du taux de phase mésomorphe.

Afin de s’assurer que cette augmentation du modeconservation est bien liee a la
présence de la phase mésomorphe et non pas uniguantterientation des chaines, nous
avons comparé I'évolution du module de conservaid2b°C d’échantillons de PLA et de
polycarbonate (PC) pré-déformés a chaud afin diteieles chaines macromoléculaires. Le
polycarbonate a été choisi car, d’'une part ce péhgmne cristallise pas sous étirage, et d’autre
part, car sa masse entre enchevétrement est &iblenc I'effet de I'orientation des chaines
sur le module d’autant plus marqué.

Les échantillons de PC ont été déformés dans lesesmé&onditions que les échantillons de

PLA a savoir Td = Tg + 10°C et = 0.04 &. Les résultats obtenus sont rapportés sur ladigur
IV.2.10.
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Fig 1V.2.10 : Evolution du module normalisé E’ &Z50ur des échantillons de PLA et de PC
pré-déformés de différents taux

Il apparait clairement sur cette figure qu'a taliarientation équivalent, le module
élastique du PLA est nettement plus élevé que crlUPC. On peut donc en conclure que
'augmentation du module avec la déformation a t&m@ure ambiante pour les échantillons
mésomorphes est majoritairement due a la présentzepghase mésomorphe. Ce dernier point
souligne la encore le caractere cohésif de cetisgt’ordre intermédiaire.

IV.2.c.ii) Structure de la phase mésomorphe

Dans cette partie nous allons tenter de précisstrigture de la phase mésomorphe.
L'analyse par IRTF des échantillons partiellemergdsomorphes, quelles que soient les
conditions dans lesquelles cette phase a été @diévele I'apparition d’'une bande de
vibration située vers 917¢h dont l'intensité augmente avec comme lillustre la figure
IV.2.11.a. Parallélement, la diminution de l'insé du pic situé & 955 chattribuée a une
contribution purement amorphe [Zhan2], indique tpi¢daux de phase amorphe au sein du
matériau diminue avec 'augmentation du taux demkéétion. Du fait de I'absence de cristal,
la bande & 917cthpeut-étre en toute logique attribuée & la phassomérphe dont le taux
augmente avec la déformation.
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IV.2.11 : (a) spectres IRTF obtenus pour des édlmrd déformés a 70°C de différents taux & (b) létion de
la position du pic de vibration attribué a la phasssomorphe et a la phase cristalline
en fonction du taux de déformation locale

Par ailleurs, cette bande de vibration & 917 @st voisine de la bande de vibration située a
921 — 922 cni caractéristique de la conformations e la chaine macromoléculaire dans la
phase cristalline. Par conséquent, cette nouvelledd peut étre attribuée a un mode de
vibration des chaines de la phase mésomorphe quidems une conformation hélicoidale
semblable a celle rencontrée dans le cristal. Lsitipao de cette bande de vibration a un
nombre d’onde légerement inférieur a la bande deation cristalline suggére que le
balancement du groupement méthyle est plus faeifes da phase mésomorphe que dans le
cristal compte tenu que I'énergie de vibrationdesia forme ka (h = constante de Planck et
v = nombre d’onde).

Concernant I'évolution du nombre d’onde de cettadeade vibration avec la déformation
rapportée sur la figure IV.2.11.b, elle peut avdiverses origines. Il peut s’agir d’'une
evolution de la structure via une modification diéstances inter-chaines ou un changement
conformationnel mais également dun effet des conties internes d’origine
thermomeécanique. Il nous est donc impossible delomma ce stade de I'étude.
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Les résultats obtenus en IRTF permettent de metirévidence I'existence d’une
bande caractéristique de la phase mésomorphe agqusition laisse penser que les chaines
macromoléculaires de cette phase adoptent une roaation hélicoidale proche de celle du
cristal. Néanmoins, ces résultats ne permettentapasx seuls de décrire précisément la
structure mésomorphe. C’est ce qui a motivé I'aselgétaillée des clichés de diffraction en
vue d’obtenir une caractérisation a I'échelle atumei mais également a [I'échelle
mésoscopique.

Dans cette partie, la structure de la phase distainduite mécaniquement sera également
analysée.

—————— Echantillon cristallisé

1 mécaniquement

I ——— Echantillon cristallisé

fl thermiquement

I —  Echantillon mésomorphe

Intensité (u.a.)

Fig 1V.2.12 : Comparaison des profils d’intensitédahantillons : cristallisé thermiquement,
cristallisé mécaniquement et mésomorphe 0.51 A)

Une premiere analyse qualitative basée sur la caigoen des profils d'intensités intégrés
pour un échantillon cristallisé thermiquement, chaitillon cristallisé mécaniquement et un
échantillon mésomorphe, montre que les halos deadiifon de la phase mésomorphe sont
dans la méme région angulaire que certains pita please cristalline.

La position du maximum d’intensité du premier hdéla phase mésomorphe est située a un
angle légerement inférieur a celui de la phaseatliiee. (D = 5.4° contre 8 = 5.6°). Dans

la maille cristalline ce pic correspond aux pladd0) et (200) c'est-a-dire aux plans
principaux passant par les axes de chaines. Dgrisale mésomorphe le halo mésomorphe
apparait a I'équateur du diagramme de diffractiergui signifie qu’il correspond également
aux distances entre les chaines macromoléculadieedéplacement vers les petits angles du
maximum du halo mésomorphe par rapport a la rastalime signifie donc que les chaines
macromoléculaires de la phase mésomorphe sont ganme légerement plus éloignées les
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unes des autres que dans le cristal. La distateedhaine étant principalement fonction de
I'ordre latéral, dans le cas de la phase mésomoudiei-ci n'est pas optimal mais suffisant
pour permettre aux chaines d’étre relativementh@asc

Concernant le second halo de la phase mésomorgluéctse situe a la méme position que
la raie (0 0 10) dans la phase cristalline indoiézaniquement@®= 10.7° Les plans (0 0 10)
sont ceux qui contiennent le carbone asymétriqgsectaines et traduisent la périodicité de la
chaine. Pour la phase mésomorphe, le halo estvébsrrposition méridienne et correspond
donc a une périodicité intra-chaine de valeur giggsitique a celle du cristal. Cela confirme
I’hypothese précédente que la conformation desnelaie la phase amorphe est semblable a
celle rencontrée dans le cristal.

Afin de quantifier ces éléments, les distanceg igténtra-chaines ont été calculées a partir de
la position des pics et sont rapportées dans leaaldV.2.1. Les distances théoriques ont été
calculées a partir de la description de la streatudonnée par Sasaki et al. [Sasal]

Théorie | Cristal thermique Cristal mécanique Mésophase
A) PLA4042D (A) (A) (A)
Distance inter-chaines 53 531 5.39 5.48
Plans (110)/(200)
Distance intra-chaines  , a4 287 2.83 2.83
Plans (0010)

Tableau 1V.2.1 : Distances inter et intra-chaireersla phase considérée

Les données de ce tableau confirment I'analyseitgtiaé précédente. Le tres bon accord
entre les données théoriques et expérimentalegmenfiue le cristal obtenu thermiquement
est de formea avec une hélice de pas 31l0et que la structure cristalline induite
mécaniquement est différente de celle obtenue iqaement. En particulier, la différence
observée au niveau des distances intra-chaine lp&ssser que le pas d’hélice est [égerement
différent pour les deux structures.

La taille des domaines cohérents pour les diff@ephases a également été calculée a l'aide
de la loi de Debye-Scherrer.

Cristal thermique | Cristal mécanique
(nm) (nm)
(1h & 120°C) (€= 400% Td = 75°C)

Mésophase (nm)
(£=300% Td = 65°C)

Taille du domaine
cohérent inter-chaines 22 11 2

(selon (110)&(200))

Taille du domaine
cohérent intra-chaines 9 3.6 14

(Selon (0 0 10))
Tableau 1V.2.2 taille des domaines cohérents eatimm de la phase
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La taille des domaines cohérents est plus petite po cristal induit mécaniquement
gue pour un cristal induit thermiqguement. Celadistau fait que lors de la cristallisation
thermique les chaines disposent d’une assez gtidnatie dans le fondu pour s’organiser sur
de larges domaines. Dans le processus de criatadhisinduite mécaniquement, les chaines
bénéficient certes d’'une orientation favorable, anigis contraintes mécaniques réduisent
considérablement leurs degrés de liberté limitansial’extension de l'ordre a la fois
transverse et longitudinal.

Pour la phase mésomorphe on peut voir que la thilldomaine cohérent entre les chaines, de
'ordre de 2nm, est tres inférieure a celles ob&es\pour les cristaux. Cette valeur correspond
a un ordre local impliquant 4 a 5 chaines macrooutééres contre environ 35 chaines pour le
cristal thermique. D’autre part la taille du donwminohérent longitudinal pour la phase
mésomorphe est de I'ordre de 1.4 nm, c'est-a-@irkoddre de 5 monomeres. Cette valeur est
deux fois plus petite que le paramétre c de lalenailistalline qui vaut 2.88 nm ce qui
constitue une raison pour laquelle aucune cristlthn n’est observée lors de I'étirage a
65°C.

A partir de I'ensemble de ces résultats, il estcdd@ donner une représentation schématique
de la structure de la phase mésomorphe (Fig IV)2.13

%

mésophase cristal

Fig IV.2.13 : Représentation schématique de lacgira de la phase mésomorphe
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IV.2.c.iii) Origine de la formation d'une phase mmésrphe

Mulligan et al. ont observé la formation d’'une phasal ordonnée lors de I'étirage du
PLA de composition quelque peu différente du PLAcdte étude. Ces auteurs ont suggére
gue l'origine de cette phase se trouvait dansildefanobilité moléculaire aux températures
juste au dessus de Tg, qui empéche l'arrangeméétalades chaines nécessaire a la
cristallisation. En effet, les données du tabledi2.P indiquent que l'ordre latéral dans la
mésophase est limité a de courtes distances.

Les résultats obtenus & partir de 'analg=esitua 0.04 & ainsi que ceux obtenus & partir de
I'analysein-situ effectuée & 0.01'sont été comparés avec ceux de Mulligan et al.ogui
défini des domaines d'existence des phases mésbmogp cristalline en fonction des
conditions d’étirage. L'ensemble des résultatsegsvrte sur la figure 1V.2.14.

Ta
100000 + 7
; Comportement ..'.

= 1 fragile ..'.
€ 10000 E Formation d’une ::
§ ] phase mésomorphe
‘C’ 1
2 1000 - _
© E Formation dune
% 1 phase cristalline
3%_) i D o

100 4
3 : — o
Q ]
%)
a ]
e
s 10 ? ?

1 ““\““\‘“‘\““\““\““\“‘/"\‘“‘H“"\‘“‘\““\““\““\““\ L L |
25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 95 100 105

Température (T)

|:| Domaine de formation d’'une phase mésomorphe Données de Mulligan et al.

|:| Domaine de formation d’'une phase mésomorphe & ~ sereeeeeeee Ta

d'une phase cristalline ® A ® Points expérimentaux

|:| Domaine de formation d'une phase cristalline 0 Pas de cristallisation

Fig 1V.2.14 : Phase induite par déformation en fmmcdes conditions de sollicitation

On observe un bon accord entre les données deéimture et celles obtenues dans
cette étude. De plus, nos propres données metieéidence une zone de transition ou une
phase mésomorphe et une phase cristalline peuxisidre
Mulligan et al. ont proposé que la formation deeephase mésomorphe est due au manque de
«adequate relaxations, en d’autres mots, a un manque de mobilité nutdée.
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Néanmoins, a I'heure actuelle, il n’existe aucuoerge expérimentale permettant de vérifier
cette hypothese.

Afin de juger du degré de mobilité moléculaire aempératures des essais de déformation,
les échantillons amorphes ont été analysés en nigéeadynamique. Afin de comparer essais
mécaniques et essais dynamiques, il est nécesBajuster la fréquence des seconds a la
vitesse des premiers. La figure 1V.2.15 schémasiséformation appliquée a un échantillon

en fonction du temps lors d'un essai de DMA. Ceésthh montre que durant % de période
I'échantillon est déformé de. Il est donc possible de définir une vitesse drdéation

moyenne <> =4&f lors de l'essai de DMA.

8 ______ e T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
SN N
A/e. o5 \\ P/ ™
S v
r '\ :/ \\
S N\ L X
= /i L
\ e time

\ Y
N A !
\“\-\..\//I :
1 I

Fig IV.2.15 : Evolution de la déformation appligugrefonction du temps lors d’un essai de DMA

Ainsi, la fréquence de 10 Hz a été utilisée en Diéur comparaison avec la traction
monotone & 0.04’s Les résultats obtenus sont rapportés sur ladityi?.16.

le+10 le+9
AA AA
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Fig 1V.2.16 : (a) évolution du module de consemati’ et (b) du module de perte E”
en fonction de la température (f = 10 Hz<e°> = 0.04 &)

Les résultats montrent que I'état caoutchoutiquePdid, pour lequel toutes les
mobilités moléculaires sont activées, n’est attquet vers 90°C au vu des valeurs plateau de
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E’ et E”. C'est précisément a cette température ucristallisation seule est induite durant
I'étirage. Cela montre clairement que ce phénonm@ast possible que si I'ensemble des
mobilités moléculaires est activé au sein du mabéri

Par contre, dans le domaine 65-70°C favorablefartaation de la phase mésomorphe, on
observe que la composante dissipative est encéee éievée bien que le matériau soit
(quasiment) a I'état caoutchoutigue comme en téneolg valeur du module élastique. Cela
signifie que les mobilités moléculaires ne sont f{mglement activées, en particulier celles
correspondant aux temps de relaxation longs. Lesvarments moléculaires coopératifs a
moyennes et grandes distances, correspondants atecegs longs semblent étre
indispensables a la formation d’'une phase cristalljui demande une organisation des
chaines a grande distance. Nous avons la une matiiin de I'hypothése de Mulligan et al.
gue la structuration du PLA durant I'étirage esigesnde partie gouvernée par des aspects de
mobilité moléculaire.

Par ailleurs, une corrélation entre structure itedloiécaniquement et temps de relaxation des
chaines macromoléculaires a déja été suggérée glaridrasingam et al. dans le cas du PET
[Mahel]. Ces auteurs ont montré que lorsque kessé d'étirage était plus grande que les
vitesses de rétraction des chaines, la cristatisahduite ne pouvait se produire qu’aprés
l'essai de déformation, durant la relaxation decHantillon. Dans le cas contraire, une
cristallisation induite était observée durant tage (cf fig IV.2.17).

Dans cette étude les auteurs ont également mootdegtemps de reptation des chaines
gouvernait la cristallisation induite, en partienlque la cristallisation induite n’était possible
gue pour des vitesses de sollicitation supérieamagemps de reptation des chaines.
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Fiz. 11. Schematic map of estireated chain relaxation rates as a fimction of
temperaure, disoaong changes in orented crystallization behaviour
Fig 1V.2.17 : lllustration du changement de comporént pour la cristallisation induite en fonctianld
température et des vitesses de relaxation estideseshaines (d'aprés [Mahel])

Jusqu’a présent, aucune étude n’a réussi a mdetrigen entre la formation d’'une phase
mésomorphe et les temps caractéristiques des shai@aomoléculaires. Nous avons abordé
cette question en utilisant la méme démarche queehtirasingam et ses collaborateurs dans
I'étude de la cristallisation induite du PET. Cetigproche, basée sur le modele de Doi et
Edwards (cf chap 11.3), s’appuie sur trois mécamisiés entre eux et se produisant a des
échelles de temps différentes. Le premier mécanidmeplus rapide, correspond a la
relaxation des segments de chaines entre deux\@tmmaents dont le temps caractéristique
est notér, Les autres processus sont la rétraction et atiep auxquels sont associés les
temps caractéristiques ett., respectivement.

L’évolution de I'inverse du temps de relaxatigpn calculé a partir de la méthode exposée au
chapitre 11.3, en fonction de la température egpaatée sur la figure 1V.2.18.
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vitesse de déformation initiale &
[1/temps caractéristique] (s 1)

10134 T T T T T

50 55 60 65 70 75 80

Température (T)

7 Formation d’'une phase mésomorphe
O Formation d'une phase mésomorphe et d'une phase cristalline
o Formation d’'une phase cristalline

Fig 1V.2.18 : Evolution de l'inverse du temps déasation en fonction de la température

Seule une phase mésomorphe est induite duramadiéti pour des vitesses de déformation
initiales supérieures a @/alors que c’est une phase cristalline qui estitedpour des
vitesses de déformation initiales inférieures &. ICette observation met en évidence une
corrélation entre ce temps caractéristique ettiaraale la phase induite par étirage.
Néanmoins, ce résultat est a nuancer car dangmalfsme deux aspects ne sont pas pris en
compte. D’'une part, dans le cas présert, d$t comparé a la vitesse de déformation initiale,
or I'essai se faisant a vitesse de traverse coestdam vitesse de déformation n’est pas
constante durant tout I'essai. D’autre part, dagtsecétude, les temps de relaxation ont été
déterminés a partir d’expériences a tres faiblégrawtions. Or, aux taux de déformations a
partir desquels une phase mésomorphe ou cristaén®rme, la distribution des temps de
relaxation a évoluée.

La démarche « simpliste » utilisée ici n’est dojtune premiere approche méme si un lien
semble bien exister entre la nature de la phasétedt le temps de relaxation. Une analyse
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plus poussée est nécessaire, notamment conceanitition des temps de relaxation avec la
déformation plastique.

Néanmoins, notre analyse est validée par deux \wdis@ms. D’'une part, alors que la phase

mésomorphe est induite poury& 65°C, £ = 0.01 §) et (Ty= 70°C, £ = 0.04 &), une
phase cristalline est induite si la vitesse estirlide de deux décades, comme le montre les
clichés WAXS rapportés sur la figure 1V.2.19.

(@) (b)
Clichés WAXS obtenus & (a)}d65°C, £ = 10" s’ et (b) T;=70°C, £ = 4.10°s’
(l'axe de sollicitation est vertical)

D’autre part, le cliché WAXS obtenu pour un échitortidéformé de = 800% a Td = 100°C
(Fig IV.2.19) montre que, malgré le taux de défdiamimportant, aucune phase cristalline
ou meésomorphe n'a été induite et le matériau résprope. Pour ces conditions de
sollicitation, la relaxation est telle que les cles perdent leur orientation devant I'étirage,
empéchant ainsi toute forme de mise en ordre.

Fig 1V.2.19 : Cliché WAXS d’un échantillon déforndé 800% a 100°C
(l'axe de sollicitation est vertical)
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Conclusions du chapitre

>

>

Une phase mésomorphe est induite par déformatiom ges températures d’étirag
inférieures a Tg dans la gamme de température &L est ductile

La phase mésomorphe est une structure frustréesosh et thermodynamiquemsé
stable

La phase mésomorphe possede :

Une taille de domaine cohérent latérale impliquar# 5 chaines

Une taille de domaine cohérent longitudinale impéqgt 5 a 6 motifs

Les chaines adoptent une structure hélicoidale Ebigba celle rencontrée dans
cristal

Une bande de vibration caractéristique en IRTFéstwers 917 cth

La formation de la phase mésomorphe, et plus gér@ent la nature de la phajs
induite par la déformation est liée a la dynamia@ies chaines macromoléculaires
La phase mésomorphe ne semble pas, contrairemergsadu PET, jouer un rdle ¢
précurseur a la cristallisation
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Chapitre IV : Structuration du PLA
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Ce chapitre est consacré a l'étude des proprigtésaniques et de I'évolution
structurale induite par la déformation du PLA i@liément semi-cristallin. Le travail concerne,
en particulier, l'influence du taux de cristallé@isur les propriétés mécaniques du matériau
ainsi que sur I'évolution structurale induite loles I'étirage.

I\V.3.a) Caractérisation des matériaux initiaux

Les échantillons utilisés pour cette étude ontoftenus par un recuit a 120°C des
films de PLA amorphes durant différents temps dfwbtenir différents taux de cristallinité
initiaux. A cette température de recuit, la phasstalline induite est de forme comme cela
a été verifié par diffraction des rayons X et spesttopie IRTF. La morphologie obtenue suite
a ce traitement est de type sphérolitique, commmdetre I'image AFM présentée sur la
figure 1V.3.1.a pour un échantillon recuit 2h a IQ0Les sphérolites ont une taille de I'ordre
de 2-3um expliquant ainsi le blanchiment observé des émibes lors du recuit. Le taux de
cristallinité déterminé par DSC, de l'ordre de 40&6rrespond au taux de cristallinité
maximal accessible. Finalement, la longue périodservée par AFM (Fig V.3.1.b), de
'ordre de 23 nm, est en bon accord avec celle ndespar diffusion des rayons X (Fig
V.3.1.c) a savoir 22 nm.

Data type Height Data type Amp1itude
Z range 500.0 nm Z range 1.000 v
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Fig IV.3.1 : (a) Image AFM a grande échelle d’'uhautillon de PLA recuit 2h a 120°C,
(b) Profil de diffusion SAXS et (c) image AFM a itetéchelle

La microstructure cristalline a ensuite été caré&s®#é en comparant les profils
d’intensité normalisés obtenus a partir des cliche8XS auxquels ont été soustraites les
contributions de la phase amorphe, pour les édlmastirecuits durant différents temps et
donc comportant différents taux de cristallinitgy(Fv.3.2).

1.0 4 ﬂ (110 / 200)

0.8 -

0.6

0.4

Intensité normalisée (u.a.)

0.2 A

(100)

(010)

10 11 12 13 14 15 16 17 18 19 20

209
Fig 1V.3.2 : Evolution des profils d’intensité noatisés en fonction du taux de cristallinité

Quel que soit le temps de recuit, le profil d’irgdé@ obtenu pour la phase cristalline est
identique. En patrticulier, les pics cristallins sanla méme position indiquant que la phase
cristalline induite est de la forne De plus, les pics cristallins ont la méme largauni-

hauteur ce qui signifie que la taille des domaic@®rents est la méme quel que soit le taux
de cristallinité. Cette taille limite de domainashérents peut-étre attribuée a la répartition
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statistique d’unités D-LA le long de la chaine djaiite la taille des « blocs cohérents »
cristallins. Il apparait donc, qu’a I'échelle mésmgique, la microstructure cristalline du PLA
est indépendante du taux de cristallinité.

Dans un souci de caractériser I'évolution du corrggoent de la phase amorphe suite a la
cristallisation, des échantillons recuits duraffiedents temps ont été analysés en DMA.
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Fig 1V.3.3 : Evolution du module élastique E’ ettded en fonction de la température
pour des échantillons de PLA de différents tauxrigallinité

Les propriétés viscoélastiques des différents naabér rapportées sur la figure 1V.3.3,
montrent que le taux de cristallinité initial ne aifee pas significativement la température de
la relaxation principale. Cette invariance dedTavec l'augmentation du taux de cristallinité
indiqgue, au niveau structural, que la phase amomplest pas contrainte de maniéere
significative par la phase cristalline. Par ailkul apparait que la valeur du module élastique,
dans le domaine de température ou le matériau lsiatcaoutchoutique, augmente avec le
taux de cristallinité. Cette rigidification du megt résulte de la présence des cristaux qui
jouent le réle de nceuds physiques dans une mata@mgchoutique.

IV.3.b) Etude des propriétés mécaniques

Le comportement mécanique en traction a tout dthbéré caractérisé a une
température de 45°C, c'est-a-dire lorsque le nzatédst a I'état vitreux. Les courbes
contrainte — déformation nominales présentéesasfigure 1V.3.4 montrent que, quel que soit
le taux de cristallinité, les échantillons semstailins présentent un comportement fragile
contrairement au matériau amorphe qui peut se méiojusqu’a pres de 300%.

C’est donc la phase cristalline qui conditionne pespriétés d’étirabilité du matériau, et en
particulier, fragilise ce dernier.

197

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

80 7
] ———Amorphe
Xc =5%
Xc = 25%
. Xc = 40%
©
o
>
Q
©
£
e -
2 sl
- ]
[] PR
= - l
‘® - '_,,-v\“’-’
5 I\ e
o)
O
—ftr r T 1 1 1 1
100 150 200 250 300

Déformation nominale (%)

Fig 1V.3.4 : Courbes contrainte-déformation nom@sagén fonction du taux de cristallinité pour Td5°@

Le comportement mécanique en traction a ensuiterdé/sé au dessus de Tg. Les
courbes contrainte — déformation nominales préssntgur la figure 1V.3.5 illustrent
l'influence de la température d’étirage sur lesppités mécaniques d’'un PLA ayant un taux
de cristallinitéx.= 40%.
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Fig 1V.3.5 : Courbes contrainte-déformation nom@saén fonction de la température
pour un PLA semi cristallirnxg = 40%)

L’évolution du comportement mécanique observé watjie d’'un polymere semi-cristallin
étiré au dessus de Tg a savoir, une diminutiorad®mhtrainte au seuil et une augmentation de
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l'allongement a la rupture avec I'augmentation aédmpérature d’étirage. Par ailleurs, une
analyse plus fine des courbes met également eersgédun changement de la peddede a

Td = 70°C et Td = 80°C verg = 100%. Ce changement de pente, probablement lgsa d
aspects microstructuraux, semble indiquer un chraege au niveau de la structuration du
matériau et / ou des mécanismes de déformation.

L’influence du taux de cristallinité initial estubktrée sur la figure 1V.3.6.
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Fig 1V.3.6 : Courbes contrainte-déformation nom@saén fonction du taux de cristallinité
obtenues pour une température d’étirage de 75°C

Pour de faibles taux de cristallinité le comportatngu matériau n’est que trés peu modifié
par rapport a celui observé pour le matériau puneramorphe. Pour un taux de cristallinité
initial Xc = 20% on assiste a une nette augmentation de |aaoutet d’étirage et également

une diminution de l'allongement a la rupture. L'engntation de la contrainte est due aux
cristaux qui d'une part rigidifient le matériau par effet de « renfort » et d’autre part brident
le réseau macromoléculaire par leur effet de noded®ticulation physique qui bloguent le

dépliement des chaines macromoléculaires amorjesschaines atteignent ainsi plus vite
leur taux d’extension limite entrainant une augragoh rapide de la contrainte et une
diminution de 'allongement a la rupture.

IV.3.c) Etude de I'évolution structurale

Afin de mieux comprendre les changements de compemt précédemment
observés, I'évolution structurale du PLA semi-aiiét a été suivie par WAXS. Comme dans
le cas des échantillons initialement amorphesgikavérifié que la structure induite possédait

199

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



© 2010 Tous droits réservés.

Theése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

une symétrie cylindrigue comme en témoigne la #imié des clichés de diffraction, pris
selon différentes directions perpendiculaires ael’ae symétrieie. 'axe de sollicitation)
(Fig IV.3.7).

Par la suite, I'étude sera limitée a la diffractiperpendiculaire a la face de I'éprouvette de
traction.

(@) (b) (©)
Fig 1V.3.7 : Clichés WAXS pris (a) selon la facb) (a tranche et (c) le quart d’'un échantillon
de PLA semi-cristallin déforme a 75°C gle= 250% (I'axe de sollicitation est vertical)

IV.3.c.i) Evolution structurale poy = 40%

Déformation & Td = 70°C :

Cette analyse structurakx-situa été menésuivant le méme protocole que pour les

échantillons amorphes a savoir :
1. déformation de I'’échantillon d’un tawexa la température Td.
2. trempe a l'air libre afin de minimiser les effets telaxation et figer I'évolution

structurale aprés essai.

Les clichés de diffraction obtenus pour des échans déformés a Td = 70°C sont rapportés
sur la figure 1V.3.8.

§=0% g = 30%

Il

200%

g = 100% g = 160% €
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£ = 430%

b= 90° (110)&(200)
§ g 3 & § 8§ 8 4
g
™ (203)
v €iocal = 200%

Fig 1V.3.8 : Clichés WAXS obtenus d'un échantillde PLA déformé a Td = 70°C
a différents taux (I'axe de sollicitation est veatl)

Pour ¢ < 100%, on assiste a une redistribution de ligit®n de la raie principale
correspondant aux plans (110)&(200). Ceci suggeesraorganisation et/ou une réorientation
des cristaux qui peuvent étre mise en relation daetvation de mécanismes de déformation
plastiques.

Pour des taux de déformations supérieurs ou égaliR0&b, I'évolution des clichés de
diffraction est plus marquée. Tout d’abord, deuwh&s diffuses apparaissent au niveau de
'équateur. Leur intensité augmente avec l'augmigorn du taux d’élongation, indiquant la
formation d’'une phase mésomorphe durant la défaomabD’autre part, l'intensité intégrée
des raies cristallines diminue avec laugmentatu la déformation jusqu’a devenir
guasiment nulle avant la rupture de I'échantillGela indique que la déformation induit une
destruction quasi-totale de la structure cristallimtiale.

La déconvolution du profil d’'intensité intégrée et pour un échantillon déformé de 230%
(fig IV.3.9.a) confirme la présence d’'une phase omé&wphe, caractérisée par la présence de
raies larges situées ver@ 2 16° et ® = 32°,
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— Intensité expérimentale

———Intensité générée

—— Contribution cristalline
Contribution mésomorphe

—— Contribution amorphe

Intensité (u.a.)

%0 @

— 3%
................... 130%
—————— 165%
265%

: 430%
———— 4B5%

Intensité azimutale (u.a.)

0 60 120 180 240 300 360
Angle azimutal ¢ (%) (b)

Fig 1V.3.9 : Profils d’intensité d’'un PLA déformé&®30% a 70°C : (a) déconvolution du profil radfh),
profil azimutal de la raie principale en fonctios ld déformation

Nous avons analysé plus en détail les changemémisrdation des cristaux induits par la
déformation en étudiant l'intensité azimutale dede principale caractéristique des plans
(200) & (110) qui passent par les axes des chai@ds maille cristalline.

L’évolution du profil d’'intensité azimutale de laie (200) / (110) avec la déformation (Fig
IV.3.9.b), fait apparaitre deux stades. Un premstade, pour des déformations comprises
entre 0% et 100%, ou on observe une intensificatiagonale a un angle= 20° par rapport

a l'axe de sollicitation. Un second stade, pour @esx de déformation supérieurs a 100%,
pour lequel I'intensité augmente au niveau de l&qur (.e. ¢ = 90°) alors qu’elle diminue
progressivement dans les zones diagonales du prstade.
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Le premier stade peut-étre associé a un basculamenamelles cristallines. En effet, il a été
largement montré pour de nombreux polymeres, que de la déformation plastique, les
lamelles cristallines basculent vers une positiamofable au cisaillement. Néanmoins,
I'inclinaison des cristaux est généralement dedferde 45° par rapport a I'axe de sollicitation
étant donné que c’est pour cette orientation qdieckeur de Schmidt est maximal et donc que
le cisaillement est le plus facile. Or, dans nates, les plans cristallins de plus faible
contrainte critique de cisaillement sont a 70° @xd de sollicitation. Un comportement
similaire a déja été observé dans le cas du poligth [Kihol, Bartl], et attribué a un
processus de maclage. Dans le cas du PLA, aucam&fdrmation de ce type n’a jusqu’alors
été rapporté et ce point sera discuté plus enldistas la suite du manuscrit.

Le second stadég. I'intensification autour dé = 90°, est lié d’'une part a I'apparition de la
phase mésomorphe celle-ci étant créée a partircdames amorphes orientées selon la
direction de sollicitation, et d’autre part a lanéntation des cristaux initiaux.

L’évolution des différents taux de phase a enseéite quantifiee en fonction de la
déformation en utilisant la méme méthode que peoédent (fig IV.3.10).

70
o o o
o
60 o o
o o a

_. 50 O Amorphe
e\i Mésomorphe
% o O Cristalline
5_—“ 40
o o [e) o
)
° 4 o o
X 30 o °
= o
|_ 4

20 ]

10

O'. .... LI R B L B AL B A L B L AL R B A AL B A

0 100 200 300 400 500 600 700 800

Déformation locale (%)

Fig 1V.3.10 : Evolution des taux de phases en fonaile la déformation locale a Td = 70°C

Pour les déformations inférieures a 150%, le tagipliase cristalline est quasiment constant
indiquant que les changements structuraux précéeésammbservés sur les clichés de
diffraction correspondent a des réarrangementanmipliquent pas de déstructuration des
cristaux. En particulier, I'intensification obseevéutour de I'azimup = 20° correspond bien

a un simple basculement des cristaux dans cetitqomos

En revanche, pour les déformations supérieureD8&b18ne diminution continue du taux de
cristallinité se produit avec I'augmentation dediformation, en accord avec I'observation
précédente de la diminution d’intensité des anneaiskallins.
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Finalement, la phase mésomorphe prend naissanceledéibut de la déformation,
contrairement au cas d’'un échantillon initialemamntorphe pour lequel il était nécessaire
d’atteindre une déformation locale de 160% pour apparaitre une phase mésomorphe. Le
taux de phase mésomorphe initialement nul attemtren 15% avant la rupture de
I'échantillon.

La formation plus rapide de la phase mésomorphs taoas du PLA semi-cristallin, peut-
étre attribuée a la modification de la mobilité éwllaire induite par la déformation. En effet,
comme nous le verrons dans la suite de ce chapiieeforte augmentation de la température
de relaxatioma est observée dés les premiers stades de défomméistique indiquant une
augmentation rapide de I'état de contrainte dehasp amorphe et une restriction de sa
mobilité moléculaire. Or, la formation de la phasésomorphe est intimement liée aux
processus de relaxation (Chap IV.2), et donc, s&rintion rapide de la mobilité moléculaire
permet de rendre compte de la formation plus rapeleette mésophase dans le PLA semi-
cristallin.

De plus, il a également été montré précédemmentiajpbase mésomorphe était induite a
partir d’'une valeur seuil de l'orientation des cfes. La présence de lamelles cristallines
rigides favorise la déformation de la phase amomgheon orientation rapide. Ce facteur
contribue également a I'apparition précoce de Espimésomorphe.

Les échantillons déformés a Td = 70°C ont ensuéegalysés en DSC (figure 1V.3.11).
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Flux de chaleur normalisé (J/g)
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Température (T)

Im

0%
30%
130%
230%
300%
365%
430%

Flux de chaleur normalisé (J/g)

40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température (C)
Fig 1V.3.11 : Thermogrammes DSC des échantillorferdéés a Td = 70°C de différents taux.

Le thermogramme de I'échantillon non déformé préssen comportement classique a savoir
une transition vitreuse aux alentours de 60°C poniendotherme de fusion des cristaux de
phasea qui s’étale de 130°C a 155°C avec un maximum sitd&0°C. L’élargissement du
pic de fusion vers les basses températures moogelgs cristaux de petite épaisseur sont
présents en faible quantité au sein du matériau.

De plus, I'absence d’exotherme durant la chauftegme que le taux de cristallinité maximal
est atteint dans le matériau initial. Avec l'augitagion du taux de déformation, on observe
une brusque élévation de la température de transitireuse de 60°C pour un échantillon
non déformé a environ 70°C pour un échantillon dééodes, = 30%. Ce comportement
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n'étant pas observé lors de I'étirage dans les mémaditions d’échantillons initialement
amorphes, on peut en conclure que c’est le camstmi-cristallin du matériau qui en est a
I'origine. En particulier, comme il a déja été sagy la phase amorphe intra-sphérolitique
dans de telles conditions s’oriente rapidement k&8s premiers stades de déformation
plastique induisant un état de contrainte respdesibcette élévation de Tg.

On note également sur ces thermogrammes que Isitipanvitreuse n’est plus clairement
discernable dés que le taux de déformation de 188%obatteint. Ce comportement est
semblable a celui observé lors de I'étirage desamtidlons amorphes et, comme il a été
montré précédemment, s’explique par le fait quiedasition vitreuse, la cristallisation froide
et la « fusion » de la phase mésomorphe ont lies taméme gamme de température ce qui
engendre un signal particulierement complexe. Riaues, 'apparition d’'un phénomene de
cristallisation froide avec l'augmentation de lafatgation plastique indique que la
cristallinité est partiellement détruite par la atéfation, conformément a I'analyse WAXS
précédente.

Finalement, une diminution de la température deofusles cristaux est observée avec
'augmentation de la déformation, comme le mordrédure 1V.3.12.
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Fig 1V.3.12 : Evolution de la température de fuseanfonction de la déformation locale
pour les échantillons déformés a Td = 70°C

La température de fusion diminue jusqu’a des taendéformation de 150%, indiquant une
diminution de I'épaisseur des cristaux, puis rembsuite quasiment constante jusqu’a la
rupture du matériau. La gamme de taux de déformaiaur laquelle une diminution de la
température de fusion du matériau est observéeesmond également a la gamme de
déformation pour laquelle, bien que le taux de tallinité soit quasi-constant, des
changements sont observés sur les clichés WAXSmmoémt I'intensification de la raie
principale autour dé = 20°.
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A partir des résultats obtenus jusqu’ici on peubadeonclure que le premier stade de la
déformation ie. jusqu’ag = 130%), correspond a une réorientation des crisetumet

€galement en jeu des mécanismes de type fragnmmtati seront étudiés plus en détail dans
le chapitre V.2.

L’étude a ensuite porté sur I'évolution structuralduite lors de la déformation a Td = 90°C,
toujours pour un échantillon présentant un tauxcdstallinitt maximal. Les clichés de
diffraction des rayons X obtenus pour différentgxtale déformation sont rapportés sur la
figure IV.3.13.

§=0% g = 50% g = 130%

g = 200% g = 230% g = 300%

g = 360% € = 460% € = 600%

Fig IV.3.13 : Clichés WAXS obtenus pour des échimmis étirés de différents taux a Td = 90°C
(l'axe de sollicitation est vertical)
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Ces clichés montrent une évolution similaire aecebbservée pour Td = 70°C. Pour les faibles
déformations, une intensification de la raie pyade (110)/(200) se produit autour @le 20°
parallelement a une diminution de I'intensité aveau de I'équateur. Pour des déformations
supérieures a 130%, on observe l'apparition deemcliffuses équatoriales qui s’intensifient
avec la déformation, ces derniéres indiquant len&bion d’'une phase mésomorphe orientée
suivant I'axe de traction. Finalement, le clichdestu pours, = 600%, juste avant la rupture
de l'échantillon, montre gqu'une partie des cristankiaux n'a pas suivi le processus
d’orientation comme l'indique la présence d'un awneale diffraction de faible intensité
uniforme.

Sur les profils d’intensité intégrée correspondéhig I\V.3.14.a), on observe la diminution de
lintensité de certains pics de la phase cristallfle. a 12°, 15° et 22°). Ces pics,
caractéristiques de la phage sont absents sur le profil d’intensité de la phasstalline
induite mécaniqguement. Cela montre que durant faraé@tion une partie des cristaux
thermiques initiaux sont détruits et reconstruitautre part, on observe un élargissement de
la base de la raie principale (110)/(200) indiqugud la phase mésomorphe est induite a cette
température de déformation, contrairement au cd®deantillon initialement amorphe pour
lequel seule la phase cristalline était induiteadtita déformation. La encore, la modification
de la morphologie de la phase amorphe au voisidageristaux et donc la modification des
temps de relaxation de celle-ci peut expliquertoénpmene.
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Fig 1V.3.14 : Analyse de la diffraction pour un Pis&mi-cristallin . = _40%) déformé a Td = 90°C :
(a) profil radial de I'intensité intégrée et norisék ; (b) profil azimutal de la raie principale

L’évolution du profil azimutal de la raie princiga(Fig 1V.3.14.b) est similaire a celui obtenu
lors d'une déformation effectuée a 70°C a savair,puemier stade ou I'on observe une
intensification autour dé = 20° liée a un basculement des cristaux initisukyi d’un second
stade ou l'intensité croit au niveau de I'équatsuite a la formation des phases mésomorphe
et cristalline orientées suivant I'axe de sollitdaa

Afin de compléter ces observations, I'évolutiontdux des différentes phases a été calculée
et rapportée sur la figure 1V.3.15.
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Fig 1V.3.15 : Evolution des taux des différentesgds en fonction de la déformation locale pour BOC

Le taux de cristallinité, constant jusqa= 130%, diminue ensuite légerement avec
la déformation, pour atteindre une valeur d’enviB@2% avant la rupture de I'échantillon. La
phase mésomorphe est, comme dans le cas précindiernte pourg; = 100% et atteint une
valeur d’environ 10% pougj = 600%.

Cette diminution globale du taux de cristallinitélique que les cristaux détruits ne sont pas
tous reconstruits. De fait, une partie se réorgasigis forme mésomorphe.

L'analyse globale du profil d’intensité intégrée mermet pas de suivre séparément
I'évolution du taux de la phase cristalline iniéialent présente au sein du matériau de celle de
la phase cristalline induite par la déformatiomét@onné que la mesure est globale. Or, la
possibilité de découpler I'évolution de ces depety/de phases cristallines serait d’'un apport
précieux a la caractérisation de I'évolution stuuake du PLA.

Pour cela, une premiére approche consistant a délean les profils d’intensité obtenus en
utilisant un profil type pour la phase cristallitleermique et un second pour la phase
cristalline mécanique a été tentée. Méme si lesgsharistallines thermiques et mécaniques
ont une signature différente en WAXS, la déconvoilutdes profils obtenus par des profils
type s’est avérée trés délicate du fait de la jositoisine des différents pics.

Une seconde méthode, basée sur le calcul des tappimtensité entre les pics cristallins, a
donc été développée. Ainsi, les rapports d’inténsittre un pic cristallin, choisi comme pic
de référence, et les autres pics ont été calcQlEmme le suggérait la figure 1V.3.2 et comme
le montre la figure IV.3.16, les rapports d'inteéésentre les différents pics de la phase
cristalline thermique sont constants quel quelsdaux de cristallinité.
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Fig 1V.3.16 : Rapports d’intensité des pics crigtalpour des échantillons de PLA recuits diffésgigtmps a
120°C (pic de référence & = 22.5°)

Or les données, rapportées sur la figure 1V.3.10f pes échantillons déformés, montrent que
les rapports d’intensité des pics situé9a=215° et B = 19° évoluent avec la déformation
contrairement a celui du pic « purement thermiggéue a B = 12.5° qui reste constant.
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Fig 1V.3.17 : Rapports d’intensité des pics crigtalpour les échantillons de PLA
déformés de différents taux a Td = 90°C _(pic déraghce a @ = 22.5°

L’intensité des pics situés 2= 15° et D = 19° est donc fonction des taux respectifs de
phases cristallines thermique et induite mécaniguemEn prenant lintensité du pic
« purement thermique » @ 2= 22.5° comme référence, il est donc possible arpaes
rapports d’intensité mesurés de recalculer la dmution dans les différents pics de la phase
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cristalline « thermique » pour chaque taux de dcé&tion. Il est ensuite possible de recalculer
la part de chacune des phases cristallines «thaami et « mécanique » dans chaque
échantillon en utilisant les équations :

I

_ théorique
%phase cristalline thermique

expérimentale

%phase cristalline mécanique 1- %bhase cristalline thermique

La connaissance du taux de cristallinité globalmtoansuite directement acces aux taux de
cristallinité thermique et mécanique au sein duéniad.

Les résultats de ce calcul sont présentés sumglaefilV.3.18 jusqu’a urg, de 360%, les
intensités des pics thermiques pour des déformmtiocales supérieures étant trop faibles
pour permettre une mesure correcte.
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Fig 1V.3.18 : Evolution des différents taux de pdmen fonction de la déformation locale pour Td2®

Pour les faibles taux de déformation, le taux dstalrthermique est quasiment constant
indiquant que les variations d’intensités obsenggdes clichés de diffraction correspondent
a un réarrangement des cristaux initiaux sansudstation de ces derniers.

Ce comportement a déja été rencontré dans le c®ABude la PCL et du PB [Detrl], pour

lesquels il a été montré que seuls des mécanisegpe fragmentation étaient activés durant
les premiers stades de la déformation.

Pour des taux de déformation supérieurs a 100%gusediminue tandis qu’augmente le taux
de cristal mécanique avec l'augmentation de lard#iton. Durant ce second stade, les
cristaux initiaux sont donc détruits alors que tfesl sont induits. Ainsi, on assiste a un
phénoméne de cristallisation induite durant la dé&tion du PLA semi-cristallin. Compte
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tenu de la forte orientation des chaines crisedliparalléelement a l'axe d'étirage, ce
comportement peut-étre associé au mécanisme déafibn proposé par Peterlin (cf 1.4), qui
est généralement rencontré lors de la déformatiastique par étirage des polymeres semi-

cristallins.

Les résultats de I'analyse DSC des échantillonsrd@s a Td = 90°C sont rapportés sur la

figure IV.3.19.

Flux de chaleur normalisé (u.a.)

Fig IV.3.19 :
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(a) Thermogrammes DSC des échanslidéformés a 90°C de différents taux et (b) éiaiutie
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Les thermogrammes obtenus différent Iégéremertded& obtenus pour Td = 70°C.
Tout d’abord, aucune cristallisation froide n’ebservée lors de la chauffe ce qui indique que
le matériau a atteint un taux de cristallinité maadi quel que soit le taux de déformation.
De plus, ces thermogrammes mettent en évidenceanegion de la température de fusion
avec le taux de déformation comme le montre laréiglv.3.19.b. Pour de faibles
déformations i(e. entre 0 et 100%), la température de fusion dimimaiquant une
diminution de I'épaisseur des cristaux. Celle-@teeensuite constante puis augmente pour
€ = 350% indiquant un épaississement des cristauxittduécaniquement. Cette variation
de I'épaisseur des cristaux peut étre attribuéeméganismes de déformations mis en jeu
durant la déformation. Comme il sera détaillé déamschapitre V.2, le mécanisme de
transformation fibrillaire est observé aux faibt&formations. Durant ce stade, on observe
une déstructuration des cristaux initiaux lamedigien cristaux de type « micellaires » ce qui
donne lieu a une diminution de Tf. L’augmentatianl@paisseur des cristaux observée aux
grandes déformations peut quant a elle étre afteibés un processus de croissance par
incorporation des chaines amorphes orientées @&iawx existants.

Nous nous sommes ensuite intéressés a I'évoludda gdhase amorphe. La transition vitreuse
n'étant pas clairement visible sur les thermogrammnSC nous avons donc analysé
I'évolution de la relaxation principale. Les résultats obtenus pour les échantillonsaré
Td = 70°C et Td = 90°C sont présentés sur la figrg.20.

90 -
85j o
o
80 -
o o
75 1 o O [n]
o ] o o o o
o o o
o] J
= 704 0O
65
O Td=70T
60 0 Td=90T
5+ 7
0 100 200 300 400 500 600

Déformation Icoale (%)

Fig 1V.3.20 : Evolution de la température de reti@mprincipale en fonction de la déformation Iacal
pour les échantillons de PLA déformés a 70°C e€90°

L’évolution de la température de relaxation pridgp Ta, indépendante de la température
d’étirage, augmente fortement durant les premiedes de la déformation passant de 60°C a
75°C pour un échantillon déformé de 65%. Cette quasaugmentation, qui témoigne d’une
évolution de I'état de contrainte de la phase am®m@vec la déformation, est beaucoup plus
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marquée que dans le cas du PLA initialement amor@leda révele une incidence tres
marquée du caractére semi-cristallin du matériadesphénomeéne. Il s’agit de I'orientation
rapide des chaines liantes entre les lamellesatingts qui accommodent en premier lieu la
déformation plastique du fait du phénomeéne deuldion physique des cristaux.

Pour des déformations supérieures a 65%, la tetopérde relaxation principale n'augmente
gue légérement avec l'augmentation de la déformatice qui semble montrer que
I'orientation et/ou I'état de contrainte de la phasnorphe est tel que I'état structural n’évolue
plus de fagon significative aux grandes déformation

Afin d’évaluer I'influence du taux de cristalliniféitial, le comportement du matériau
et I'évolution structurale induite ont été étudipsur des matériaux ayant un taux de
cristallinité intermédiaire. Cette étude a été neanssitu en utilisant un faisceau synchrotron,
afin de s’affranchir des effets de relaxation ce tput comme dans le cas de I'étude menée
sur les échantillons initialement amorphes, nousbégés a utiliser une autre forme
d’éprouvette et une vitesse de sollicitation phiblé.

IV.3.c.ii) Evolution structurale poy(. = 24%

L’évolution des différents taux de phase ainsi déwolution de la contrainte
nominale en fonction de la déformation pour despienatures d’étirage de 65°C et 75°C sont
rapportées sur les figure IV.3.21.a&b respectiveimen
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Fig 1V.3.21 : Evolution des taux des phases pougatmantillon ayant un taux de cristallinité de 24%

déformé (a) a Td = 65°C et (b) & Td = 75°C

Concernant les propriétés mécaniques du matér@uglution de la contrainte nominale en
fonction de la déformation nominale est lIégérentéifiérente du cas précédent ou la vitesse
de déformation était de 0.04".sEn effet, on observe tout d’abord un plateau afetrainte
jusqu’'a une déformation nominale d’environ 250%vesul’'un stade de durcissement
structural. Finalement, la rupture apparait v&rs: 350% pour I'échantillon étiré a 65°C
alors que celle-ci n'est pas atteintea=~ 450% pour Td = 75°C. Concernant I'évolution
structurale, une phase mésomorphe apparait dardeles cas a partir dg, = 150%, la

proportion de cette phase augmentant avec le @awabkétbrmation.

D’autre part, alors que le taux de phase crisgligt constant tout au long de la déformation
a Td = 65°C, dans le cas ou Td = 75°C, celui-cterepnstant jusqu’'@,= 150% puis
augmente avec la déformation pour atteindre uneuvatle 34% a partir de 250% de
déformation. La cinétique de cette évolution e&$ semblable a celle observée dans le cas

d’'un échantillon initialement amorphe déformé &=T@0°C, £ = 0.048".

L'étude des profils azimutaux de la raie principfld 0)/(200) a ces deux températures

d’'étirage laisse apparaitre le méme type de cormamt que précédemment a savoir un
premier stade durant lequel I'intensité augmentewawded = 20° suivi d'un second stade ou
laugmentation de [lintensité se concentre sur Uagur, stade caractéristique d'une
orientation des chaines dans les cristaux et lgsaohes mésomorphes selon l'axe de

sollicitation.
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A titre d’exemple, I'évolution des profils d’'inteibd azimutaux obtenue pour Td = 75°C est
rapporté sur la figure 1V.3.22

Intensité azimutale (u.a.)
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Fig 1V.3.22 : (a) Profils d’intensité azimutaux lderaie principale obtenus pour les échantillorfemhéés a
75°C de différents taux et (b) cliché WAXS typiguentrant 'orientation obligue des lamelles ciistas

Sur cette figure il apparait que durant toute dédodnation, des cristaux sont en
position oblique par rapport a I'axe de sollicivati Cette orientation atypique des cristaux
sera détaillée dans le chapitre V.2.

IV.3.c.iii) Evolution structurale poy(. = 5%

Le dernier matériau étudié est un PLA ayant un t@encristallinité faible, a savoir
5%. Ce matériau a eté déformé a Td = 65°C et Tl°=Lfes résultats concernant I'évolution
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des différents taux de phase ainsi que de la datdraominale en fonction de la déformation
nominale pour les deux températures d’étirage igomts sur la figure 1V.3.24. et 1V.3.25.
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Fig 1V.3.24 : Evolution des différents taux de phas fonction de la déformation nominale pour les
échantillons de PLA ayant un taux de cristallinigé5% déformés a Td =65°C
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Fig 1V.3.25 : Evolution des différents taux de phas fonction de la déformation nominale pour les
échantillons de PLA ayant un taux de cristallinigé5% déformés a Td = 75°C

Le comportement mécanique est similaire pour lex @@nditions expérimentales, a savaoir,
un premier stade durant lequel la déformation gé& dacontrainte constante jusqu’a
€n = 200%, suivi d’'un stade de durcissement.

L’évolution structurale observée est par contrdédiinte suivant la température d’étirage.
Pour Td = 65°C, le taux de cristallinité reste ¢ansindiquant qu’aucune cristallisation n’est
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induite par I'étirage comme dans le cas précédasmjue d’'autre part, les cristaux initialement
présents ne sont pas déstructurés durant I'étildgealyse révele également qu’une phase
mésomorphe est induite a partir d’'un taux de déébion de 150%, et que cette phase croit
avec la déformation pour atteindre environ 12% alarupture de I'échantillon.

Pour Td = 75°C, une phase cristalline se dévelahpant la déformation ainsi qu’'une phase
mésomorphe dont le taux n’atteint que quelquesqgemis en fin d’essai. La cristallisation
s’amorce a 150% de déformation et plafonne a ur tBenviron 33% avant la rupture de
I'échantillon. Ces résultats sont similaires a cebgervés dans des conditions de sollicitation
équivalentes pour les échantillons initialement grhes, montrant que, pour de faibles taux
de cristallinité, les cristaux n’ont pas une inflae majeure sur les propriétés mécaniques du
matériau ainsi que sur I'évolution structurale agse.

IV.3.d) Analyse comparative des différents matériax

L’évolution du taux de cristallinité en fonction dea déformation a été analysée
comparativement pour des PLA de taux de cristédlimitiaux différents, dans des conditions
d’étirage donnant lieu a une cristallisation induit
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Fig 1V.3.25 : Evolution du taux de cristallinité &nction de la déformation pour des PLA
avec différents taux de cristallinité initiaux

Comme le montre la figure 1V.3.25, le taux de daligtité final x. = 30% est indépendant du

taux de cristallinité initial. Cette valeur maxiraatu taux de cristallinité final semble

correspondre a une valeur limite pour le PLA amcgm {.e. lorsque toutes les chaines sont
orientées selon une direction préférentielle).
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IV.3.e) Etude de I'’évolution structurale par SAXS

hY

Afin de compléter l'analyse précédente de [I'évantistructurale a I'échelle
moléculaire et cristalline induite par la déforratiles échantillons de PLA ont été analysés
en diffusion des rayons X aux petits angles afacdéder a des informations a une échelle
mésoscopique de 1 nm a 100 nm. Les clichés pré&seiatds la suite de I'exposé ont été
acquisin-situ pour des échantillons amorphes et semi-cristalliég®rmés dans les mémes
conditions que celles utilisées lors des expérieneediffraction des rayons X¢. vitesse de
déformation initiale de 0.013. Les clichés représentatifs de I'évolution stwate d’un
échantillon initialement semi-cristallin & hauteler 25% déformé a 75°C sont rapportés sur la

figure IV.3.26.
& =0% & = 2% & = 16% & =27T%

O o “© -

& = 39% & = 59% & = 224% & = 368%

Fig 1V.3.26 : Clichés SAXS obtenus pour les échimmts de PLA ayant un taux de cristallinité de 25%
déformés de différents taux a 75°C (L'axe de sitdition est vertical)

Le cliché du matériau initial non déformé révelgtasence d'un anneau de diffusion
caractéristique d’une structure semi-cristallirsrigpe, dont la longue période vaut 22 nm.
Des 2% de deéformation, une diffusion centrale degefantensité orientée selon I'axe de
sollicitation apparait. La trés forte intensité citte diffusion témoigne d’'un contraste de
densité électronique éleveé entre les élémentssdiffis que nous avons attribué a la création
de cavités. La forme de la tache indique qu’il &’&pbjets allongés perpendiculairement a
I'axe de sollicitation.

Dans notre cas ce cliché est associé a la créagiamaquelures entre les lamelles cristallines,
phénomene qui peut étre relié aux mouvements d&swex précédemment mis en évidence
par WAXS.

Avec l'augmentation de la déformation, cette diifums centrale s’arrondit graduellement
jusqu’'a un taux de déformation d’environ 60%, indigt qu'une nouvelle diffusion se
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développe dans la zone équatoriale. Pour des tawuéfbrmation supérieurs a 60%, la tache
de diffusion s’ovalise, méme dans le plan équdtogaggérant la formation de cavités
allongées selon l'axe de sollicitation. Au-dela 21@0%, les clichés sont typiques d’une
morphologie fibrillaire, confirmant le mécanisme dkformation de Peterlin proposé
précédemment. L'analyse globale de I'évolution déshés SAXS met en lumiére une
transition graduelle du craquelage initial en flation.

Partant de ces observations un schéma représelfgantution structurale a I'échelle
mésoscopique durant la déformation est illustrdastigure 1V.3.27.

) =
f = &
— |

100 200 300 400 500
Déformation nominale (%)

Fig 1V.3.27 : Représentation schématique de |'éiotustructurale lors de la déformation d’un échilmt de
PLA initialement semi-cristalliny. = 25%)

Le changement de la température de déformation yoéchantillon ayant un taux de
cristallinité de 25% ne modifie pas significativerhd’évolution structurale observée en
diffusion X, comme lillustre la figure IV.3.28. Eeffet le méme type de clichés de diffusion
est observé a 65°C
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o o o
&=0% & = 8% & = 17%
O O O
& = 68% & = 151% & = 324%

Fig 1V.3.28 : Clichés SAXS obtenus a 65°C pour élelsantillons de PLA ayant un taux de cristallimiégé25%
déformés de différents taux (I'axe de sollicitat&st vertical)

La température de déformation, dans la gamme @udi@dflue donc pas sur I'évolution
structurale du matériau.

Les clichés de diffusion X obtenus a des tempégatde déformation de 75°C et 65°C, pour
un échantillon de PLA ayant un taux de cristainite 5% sont présentés sur les figures
IV.3.29 et 1V.3.30 respectivement.
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& =0% & = 24% & = 35% & = 79%
Lo ] o O O
& = 100% & = 135% & =310% & =440%

Fig 1V.3.29 : Clichés SAXS obtenus a différentsdaus de la déformation du PLA ayant un taux de
cristallinité de 5% a 75°C (I'axe de sollicitatiest vertical)

222

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

& =0% & = 10% & = 20% & = 30%
o o O Lo
& = 90% & = 125% & = 175% & = 475%

Fig 1V.3.30 : Clichés SAXS obtenus a différentsxtéars de la déformation du PLA ayant un taux de
cristallinité de 5% a 65°C (I'axe de sollicitatiest vertical)

Pour les clichés correspondants a I'échantillorirag® non déformé, on n’observe
plus d’anneau de diffusion caractéristique de tgl® période car le taux de cristallinité est
trop faible pour donner lieu a une périodicité irgamellaire. Les clichés obtenus durant la
déformation sont, comme dans le cas précédent,labled® quelle que soit la température de
déformation. On assiste tout d’abord a I'apparitienla diffusion centrale méridienne signe
de craquelage puis au développement graduel deffissidn équatoriale résultant de la
fibrillation

Cette étude montre donc l'influence du taux dstaliinité sur I'évolution structurale
durant la déformation du PLA, et souligne égalentiaspect complexe de cette structuration.
A I'échelle moléculaire, I'étude WAXS a montré, deipart que la cristallinité accélere la
cinétique de la formation de la phase mésomorphd’'aitre part, que les cristaux initiaux
sont déstructuré durant la déformation. A I'échel@ésoscopique, I'étude SAXS a montré que
durant les premiers stades de la déformation deanéttons de PLA semi-cristallin, un
phénomene de cavitation intervenait dans les prenstades de la déformation plastique et
gu’ensuite la déformation était accommodée pardeanisme de transformation fibrillaire.
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Conclusions du chapitre

>

>

Le taux de cristallinité initial a une influencegsificative sur le comportement
mécanique du matériau
Une phase mésomorphe est induite dés les prentéeisssde la déformation dans
cas d'échantillon de PLA semi-cristallins et ce lguejue soit Td= la phase
cristalline modifie la dynamique des chaines

Pour Td= Tg seule une phase mésomorphe est induite daradéfdrmation
Pour Td > Tg, une phase mésomorphe ainsi qu’'une phasellimstaont induiteg
durant la déformation
La déformation induit une déstructuration des atigt initialement présents et‘kla
formation de « cristaux mécaniques » qui ont umeckire différente des cristalix
initiaux
Le taux de cristallinité final du matériau, de tHoe de 30%, est indépendant du taux
de cristallinité initial

La déformation du PLA semi-cristallin peut-étre déposée en deux stades :
Un stade ou la déformation se fait a cristallindénstante durant lequel lgs
mécanismes de déformation sont de type fragmentatidbasculement des cristayix.
Durant ce stade on assiste également a une camitdti matériau suggérant pn
processus de séparation inter-lamellaire
Un stade durant lequel le taux de cristallinité légodu fait de I'activation du
mécanisme de transformation fibrillaire

e
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V.1.a) Etude du comportement mécanigue

La caractérisation et la compréhension des mécasisim déformation mis en jeu lors
de la déformation des polymeéres est un aspect plialadans I'étude des relations entre la
structure et les propriétés d’'un matériau. Dansecgartie il sera question, d’'une part de
caractériser les mécanismes de déformation mistetofs de la déformation du PLA sous sa
température de transition vitreuse et, d’autre,pdienalyser l'influence du vieillissement
physique du matériau sur ces mécanismes de déformha figure V.1.1 reprend les courbes
contrainte — déformation nominales déja préserdaaehapitre 1V.2.

90
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Fig V.1.1 : Courbes contrainte-déformation nomisale PLA déformé 4 T < Tg=0.04 &

Comme il a déja été souligné, une transition doamgortement fragile vers un comportement
ductile du matériau est observée avec 'augmemat® la température de sollicitation vers
Td = 35°C pour la vitesse de déformation utilis&én de compléter la caractérisation de
cette transition fragile-ductile et étant donngligzalence entre temps et température pour les
polymeéres, nous avons mis en évidence, en faisaigria température ainsi que la vitesse de
déformation initiale, trois zones associées a tiypes de comportements comme l'illustre la
cartographie de la figure V.1.2.
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Fig V.1.2 : Cartographie du comportement du PLAa@ction des conditions de sollicitation

Le premier comportement (I) correspond aux cond#tipour lesquelles I'échantillon est
ductile et est capable de propager une quantitériimpte de plasticité. Dans ce cas, la
déformation se fait par nucléation et propagatiamel striction le long de I'échantillon. Le
second comportement (II) correspond a la formatioime striction suivie immeédiatement de
la rupture de I'échantillon des I'amorce de la csion. Finalement le dernier type de
comportement (lll) correspond a la rupture du mabéavant qu’une striction ait pu étre
créée, c'est-a-dire avant le seuil d’écoulement.

Ce type de transition, déja observé pour d’autmgnmeres, s’explique généralement
par une transition entre les mécanismes de défamatAinsi, les meécanismes de

déformation mis en jeu lors de la déformation at €udiés en relation avec le caractere
ductile ou fragile présenté par le matériau lorsasollicitation.

V.1.b) Etude d’'un échantillon ayant un comportemenfragile

V.1.b.i) Analyse morphologique

Sur les figures V.1.3.a et V.1.3.b sont rapportéssmicrographies de la zone de
rupture réalisées en microscopie optique et enasoapie €lectronique a balayage (MEB)

pour un échantillon déformé a 25°Gea 0.04 &
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@ (b)

Fig V.1.3 : micrographies (a) optigue et (b) MEBldeone de rupture d'un échantillon de PLA fragile

La micrographie optigue montre la présence dowvest perpendiculaires a l'axe de
sollicitation localisées autour de la zone de rmtde I'échantillon, sur une longueur
d’environ 1 mm. Les observations MEB indiquent daelensité de ces ouvertures est tres
importante pres de la zone de rupture et diminge #eloignement, jusqu’a étre nulle a des
distances supérieures a environ 2 mm de la zonepdere.

Deux types d'objets peuvent correspondre a cesrtures, a savoir, des fissures ou des
craquelures, la distinction n’étant pas possibpair des micrographies obtenues a cause de
la « faible » résolution de ces techniques. Cepgnda densité de défauts observée et la
confrontation aux données de la littérature in¢itén retenir les craquelures comme
mécanisme d’endommagement.

Ces observations permettent donc d’expliquer lepmtement fragile du matériau observé a
cette température, d0 a la présence de ces cragsigjui se transforment en fissures pour une
déformation critique des fibrilles.

Afin de confirmer & quel type d’'objet correspondees ouvertures, I'échantillon déformé a
été analysé par diffusion des rayons X aux petigles (SAXS). Un exemple de cliché
obtenu est présenté sur la figure V.1.4.a.
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Fig V.1.4 : (a) cliché SAXS pris au niveau de lagae rupture d’un échantillon de PLA ayant un
comportement fragile et (b) schéma de la strucsseciée (I'axe de sollicitation est vertical)

Le cliché obtenu, typique d'une craquelure (cf CHap), confirme donc I'attribution
préecédemment faite a partir des clichés obtenumieroscopie. Par ailleurs, la forme des
deux lobes égquatoriaux observée sur ce cliché uediqu’il existe une dispersion dans
'orientation des fibrilles, ces dernieres n'étgmas toutes perpendiculaires a l'axe de
sollicitation comme lillustre la figure V.1.4. Qet « désorientation » des craquelures peut
étre attribuée a la modification locale de I'étatadntrainte due aux craguelures voisines.
Finalement, a partir des clichés obtenus, il apégsible de déterminer une valeur moyenne
de la distance inter-fibrilles dans les craquelate$ordre de 20 nm. L’analyse de différentes
parties de I'échantillon a montré que la structdes craquelures évolue suivant la zone
observée. En particulier, I'épaisseur des cragesldiminue avec I'éloignement de la zone de
rupture.

La présence de craquelures a par ailleurs pu étrmée par microscopie a force atomique
(AFM), technique qui possede une meilleure résofutjue le MEB. Un exemple d’'images
obtenues est présenté sur la figure V.1.5 sur legfigurent a gauche les images hauteur et a
droite les images amplitude obtenues a proximitéadeone de rupture pour un échantillon
étiré a température ambiante
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Fig V.1.5 : Images AFM de la zone de rupture d’'ahantillon de PLA fragile

De nombreuses zones sombres, qui corresponderg aodes plus basses, sont observées
perpendiculairement a I'axe de sollicitation s il@ages hauteur. A l'intérieur de ces zones,

qui correspondent aux ouvertures observées en sompie optique, on peut apercevoir une

alternance de fibrilles (zones blanches) et deovaes (zones sombres) orientés selon I'axe
de sollicitation. Les objets observés ici sont ddes craquelures ce qui confirme I'analyse

SAXS précédente.

V.1.b.ii) Etude de la cinétigue du craquelage

Nous nous sommes intéressés a la cinétiqgue de iormde ces craquelures. Pour
cela, des échantillons ont été déformés & 0’04 différents taux a une température de 25°C
puis ont ensuite été analysés par SAXS. Les résuwitatenus sont représentés sur la figure
V.1.6 sur laguelle sont rapportées la courbe corira déformation nominales ainsi que les
clichés de diffusion obtenus aux taux indiquéslgsifleches.
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Fig V.1.6 : Courbe contrainte-déformation nominadeslichés SAXS associés obtenus lors de I'éticige
échantillon de PLA & Td = 25°€ = 0.04 & ('axe de sollicitation est vertical)

Les résultats montrent que, pour cette vitessedlermation, des craquelures sont
nucléées vers 3% de déformation comme en attestéiclee SAXS obtenu a ce taux de
déformation. L'amorcage des craquelures est doriié imvant le seuil d’écoulement
plastique. Bien que généralement ce point est déré&sicomme celui a partir duquel de la
plasticité est induite au sein du matériau, dansale du PLA 'endommagement, débute
durant le stade viscoélastique. Ainsi, c’est le amé&xme de craquelage qui est responsable du
caractere fragile du PLA.

V.1.c) Etude d’'un échantillon ayant un comportementuctile

Une attention particuliére a été portée aux méoassde déformation mis en jeu dans
les conditions de sollicitation pour lesquellesPleA est ductile. Les échantillons ont été
caractérisés au cours d'une déformatian-sgitu» par microscopie a force atomique (AFM)
afin de minimiser les effets de relaxation pouvamervenir lors de la décharge de
I'échantillon. Dans notre cas, le terméns<situ» est tout de méme a pondérer car le temps
d’acquisition d’'une image est d’environ 20 minugds bien que I'échantillon soit gardé en
tension lors de l'acquisition de I'image, il estcaésaire de le laisser relaxer environ 30 min
avant de pouvoir acquérir une image.
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Les résultats présentés sur la figure V.1.7, olt @vtenus lors d’'une déformation a
température ambiante & une vitesse de déformatitalé de 7.10 s™.
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Fig V.1.7 : Courbe contrainte-déformation nominetlédmages AFM associées d’'un échantillon de PLAvaiya
caractére ductiléimages prisent a différents stades de la défoomatixe de sollicitation horizontal).

Les images AFM prises avant le seuil d’écouleméity (V.1.7a) confirment les
résultats obtenus précédemment par SAXS, a sd\aitprgcage craquelures durant le stade
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viscoélastique aux alentours de 3% de déformakareffet, pour ce taux de déformation, des
craquelures de quelques dizaines de nanometres aisbépr sont observées
perpendiculairement a I'axe de sollicitation. L'é&s@ur de ces craquelures croit ensuite avec
laugmentation de la déformation pour atteindre wpmaisseur de l'ordre de quelques
centaines de nanometres avant le seuil d’écoulerfanadoxalement, bien que la diffusion
des rayons X sur des échantillons déformés dansn&ses conditions confirme que les
objets observées soient des craquelures, aucunléefilbest observée sur les images AFM
probablement a cause du fait quelles sont situegarafondeur et donc n’interagissent pas
avec la pointe.

Une fois le seuil d’écoulement atteint, vexs = 5%, un stade de déformation plastique
homogene est observé. Lors de ce plateau de auetrbépaisseur des craquelures augmente
jusqu’'a atteindre environun. Ensuite, poug, = 10%, une striction est nucléée et se propage
le long de I'éprouvette comme en témoigne la chdgecontrainte observée suivie d’'un
plateau de contrainte. Afin de mettre en évidemsenhodifications induites par la striction,
les zones de part et d’autres de celle-ci ont éaéyaées.

Tout d’abord, en ce qui concerne la zone situé&ende striction, c'est-a-dire la zone tres
peu déformée, des bandes inclinées par rappake tle sollicitation sont observées, comme
l'illustre les images V.1.7.b&d. Ces bandes indijugue le mécanisme de cisaillement est
activé. L'angle entre I'axe de sollicitation et desndes de cisaillement est d’environ 50° ;
cette valeur a déja été observée dans d’autresriauat comme le Polyamide 6 [Ferrl-2], le
polypropyléne [Friel] et le polystyréne [Wul].

Une analyse plus fine de la structure d'une zonecaexistent craquelures et bandes de
cisaillement est présentée sur la figure V.1.7.capparait clairement que la lévre de la
craquelure n’est plus lisse, contrairement au caséolemment étudié, mais présente des
discontinuités en forme de « marches d’escaliels kauteur de ces marches correspondant a
la quantité de plasticité propagée par la bandeiskllement. Cette quantité de plasticité
propagée, de l'ordre de 100 nm, indique que le méoa mis en jeu ici est donc tine-slip

(cf chap 1.4)

La morphologie observée dans la striction est ptésesur les figures V.1.7.e. Comme le
montrent ces images I'épaisseur des craqueluregearfent augmenté durant le passage de la
striction, jusqu’a atteindre une dizaine de micrdbstte augmentation de I'épaisseur est due
au fort taux de déformation induit par la strictioi, par mesure post-mortem, a été évalué a
200%. Sur ces images on observe également desetweggl dont certaines parties sont
légérement inclinées par rapport a I'axe de stdlicin & cause de l'interaction avec des
bandes de cisaillement. Néanmoins, l'angle entee dequelures inclinées et I'axe de
sollicitation est trés inférieur a celui précédemmebservé, probablement a cause des
modifications morphologiques induites par le passdgla striction.

Le cliché SAXS correspondant pris dans la zonetgirinée, rapporté sur la figure V.1.18.a,
confirme les observations faites en microscopie.
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Diffusion des fibrilles arrangées de Diffusion des fibrilles arrangées de
maniére non péricdique au sein de maniére non périodique au sein de
craguelures perpendiculaires a l'axe de craquelures tittées par rapport a a l'axe
sollicitation g de sollicitation

7
'\\ // /
" -

(@) (b)
Fig V.1.8 : (a) cliché SAXS obtenu dans la zometsdnné d’un échantillon de PLA
et (b) interprétation du cliché (I'axe de sollititen est vertical)

Sur ce cliché sont superposées plusieurs informatid’analyse, présentée sur la figure
V.1.8.b, révéle que, au sein de la zone strictiernaexistent :

- des craquelures perpendiculaires a I'axe de dalfioch au sein desquelles des fibrilles
et des micro-vides sont périodiguement alternées.

- des craquelures perpendiculaires a I'axe de dalfioch au sein desquelles des fibrilles
et des micro-vides ne sont plus périodiguementradas, ce phénomeéne pouvant étre
attribuée a la forte évolution structurale indlites du passage de la striction.

- des fibrilles tiltées par rapport a 'axe de sdtéition, probablement placées au sein de
craquelures elles-mémes tiltées par rapport a dexsollicitation.

Cette étude montre donc que pour les conditiorsollieitation pour lesquelles le PLA est
ductile deux mécanismes de déformation sont acéi\szs/oir, le craquelage et le cisaillement.
C’est la compétition entre ces deux mécanismedadiqité qui gouverne le caractere fragile
ou ductile du matériau. En particulier, c’est ligation du cisaillement qui permet au
matériau d’accommoder une déformation importantesatiue le craquelage seul favorise
plutét le caractére fragile du matériau. De plagniécanisme de craquelage est activé avant le
mécanisme de cisaillement, dés les premiers sthlksdéformation.

Ainsi, a partir des données précédentes, il estilples de proposer un modéle de la
déformation du PLA & T < Tg lorsque celui-ci esttila (Fig V.1.9).
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Fig V.1.9 : Schématisation de la déformation d’wARluctile a T < Tg

Comme le montre la figure 1.19, la déformation gae en plusieurs étapes :

stades 1 & 2 : amorcage et croissance de craqedypartir de sites de concentrations
de contraintes des le début de la déformation.

stade 3: activation du mécanisme de cisaillementcléation de bande de
cisaillement localisées en pointe des craqueluces, endroits étant des sites de
concentration de contraintes.

stade 4 : transformation des bandes de cisaillereantraquelures inclinées par
rapport a I'axe de sollicitation. En effet, comment montré Li et al. [Lil], des
bandes de cisaillement peuvent se transformer aquelures lorsqu’elles sont
soumise a une déformation élongationnelle.

stade 5: passage de la striction induisant uneierdation des craquelures
précédemment créées.

Dans ce modele ne sont pas représentées leseball sein des craquelures ainsi que
I'orientation, ce point nécessitant d’étre étudigsyprecisément.

V.1.d) Etude de l'influence de la température d’'étiage

La « transition » entre mécanismes de déformatyamtaété mise en évidence avec la

diminution de la vitesse, nous avons ensuite cléeeckavoir s'il en était de méme avec la

© 2010 Tous droits réservés.
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variation de la température d’essai ou si, au ametr une augmentation de la température de
sollicitation mettait en jeu de nouveaux mécanisdedéformation.

Dans ce cadre, des échantillons déformés a 45°04d) ont été analysés en MEB et en
AFM. Comme le rappelle la figure V.1.1, a cette pénature la déformation de I'échantillon
est accommodée par la propagation d'une strictiba. figure V.1.10 présente les
micrographies MEB obtenues en téte de la striction.

3 s s
i ¥ n2 5.0kV 11.0mm x300 SE(V) 5/31/06 15:26 100um
= (N B B B

1 5.0kV 12.7mm x1.50k SE(U) 6/30/06 30.0um

Fig V.1.10 : Micrographies MEB d’un échantillon déhé a 45°C 0.04s

hY

Les images obtenues sont similaires a celles obtepuécédemment en AFM. La forte
densité de craquelures observée, dont certaindsirsdimées d’environ 50° par rapport a
'axe de sollicitation, montre la coexistence desxdmécanismes de déformation rencontrés
précédemment.

Afin de confirmer I'activation du cisaillement duntala déformation, un échantillon
préalablement déformé dans les mémes conditiondeguel une fine incision a été faite, a
été recuit contraint, afin d’éviter la rétractianune température supérieure a sa tempeérature
de transition vitreuse. La figure V.1.11 préseeterhicrographies optiques obtenues avant et
apres la chauffe de I'échantillon.

Va '
ot
Avant recuit

(@

Fig V.1.11 : Micrographies optique d’un échantilidéformé a 45°C 0.04's

(a) avant et (b) aprés recuit au dessus de Tg
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L’'analyse de I'échantillon déformé, en microscopigtique en lumiére polarisée (figure

IV.5.10.a), montre la présence de bandes de @s®iht au sein du matériau ainsi que de
craguelures perpendiculaires a la direction detitnac Comme le montre également cette
image, I'entaille a été effectuée parallélementéel de sollicitation.

La micrographie prise dans les mémes conditions préeédemment apres la chauffe de
I'échantillon (Fig V.1.11.b) montre que les bandescisaillement ont disparu et donc que le
cisaillement a bien été recouvré durant ce proc€déa est confirmé par les discontinuités
observées sur I'entaille qui sont la conséquenceedouvrement du cisaillement. Les images
montrent également que les craquelures ne sontopglement recouvrées et donc, que ce
mécanisme provoque une décohésion irréversible dtériau, d’'ou son caractere

endommageant.

Pour certaines conditions de sollicitation, deuxcamismes de déformation sont donc
activés dans le cas du PLA, a savoir le craquedatgcisaillement. Les travaux de Kramer et
al., présentés dans le chapitre 1.4, ont montré lquprincipal facteur qui contrélait ces
mécanismes de déformation est la masse entre dtobieents du matériau. Cette masse
entre enchevétrement M donc été calculée conformément a la méthodeségpdans le
chapitre 11.3. Les résultats obtenus sont rappatéés le tableau IV.1.

Me
B Mode de
Matériau leni)l (nombre d'unités déformation
(g/mol) monoméres) |
pS 19100 183 Crazing
PMMA * 9150 91 Mixte
PLA 6000 83 Mixte
Bandes d
o 4300 23 .ar.1 es de
cisaillement
o 2290 10 I.3ar.1des de
cisaillement

© 2010 Tous droits réservés.

Tableau V.1.1 : Masses entre enchevétrement etmségas de déformation associés
pour le PLA et différents polyméres (* d’apres [KrH]).

La masse entre enchevétrements du PLA, estiméeigpmr6000 g.mot, est intermédiaire
entre celle du PS et celle du PC, ce qui est donaceord avec I'observation des deux
mécanismes de déformation lors de la déformatioRldAL

V.1.e) Etudein-situ du craguelage par SAXS

Afin d’affiner I'étude, et également afin de s'afrchir des effets de relaxation,
I’évolution structurale lors de la déformation d’@ohantillon a Td = 45°C a été suiuesitu
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par SAXS. Les clichés de diffusion ainsi que larbeucontrainte-déformation nominales
obtenus sont rapportés sur la figure V.1.12.
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Fig V.1.12 : Courbe contrainte-déformation nomiretielichés SAXS associés obtenus
lors de la déformation d’un échantillon de PLA 8@%9.01 & (I'axe de sollicitation est vertical)

La courbe-contrainte déformation montre que, pesradnditions de sollicitation, le matériau
est ductile et se déforme par nucléation et prapagal’une striction. La déformation du
matériau est donc hétérogene ce qui implique gquaube de déformation nominal calculé ici
ne correspond pas au taux de déformation réel derla analysée. Afin d’évaluer le taux de
déformation réel, nous avons suivi I'évolution doefficient de transmission car celui-ci
augmente avec la diminution de I'épaisseur de ¢épette et donc avec I'augmentation du
taux de déformation.

Le cliché de diffusion acquis avant le passagead&triction indique que des craquelures de
faible épaisseur sont nucléées avant le seuil diéotent, confirmant ainsi les observations
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faites précédemment en AFM et en MEB. Au passageladestriction, marqué par
'augmentation du coefficient de transmission, amelution structurale prononcée est induite
comme en témoigne I'évolution du cliché de diffusmrrespondant qui montre, d’'une part
une forte augmentation de I'épaisseur de la crageeét d’autre part, une intensification des
lobes caractéristiques de l'ordre inter-fibrillairediquant une augmentation du nombre de
craquelures.

Les profils d’'intensité équatoriaux corrigés (Ig&)), déterminés a partir des clichés obtenus
pour des matériaux étirés a différents taux, sokggntés sur la figure V.1.13.
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Fig V.1.13 : Profils d’intensité corrigée obtenasslde la déformation

d’un échantillon de PLA & Td = 45°€=0.01 &

Un maximum d’intensité est clairement visible ses courbes. Ce maximum, qui correspond
a la distance moyenne entre les fibrilles, es@sittenviron 0.28 nihce qui équivaut a une
distance moyenne inter-fibrilles d’environ 21 nnet@ distance caractéristique est quasiment
constante quel que soit le taux de déformationuetm@me ordre de grandeur que celle
observée par Kramer et al qui, dans leur étuderalzingg dans le polystyréne ou ces derniers
ont mesuré une distance inter fibrilles d’envir@ran [Arnol].

V.1.f) Relations entre mécanismes de déformation ptopriétés mécanigues

Dans cette partie, nous chercherons a établir d&dmtions entre les propriétés
meécaniques du matériau et les mécanismes de défonsanis en jeu. Sur la figure V.1.14
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sont rapportées les valeurs des contraintes ad sesurées pour différents couples
température — vitesse de déformation.
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Fig V.1.14 : Evolution de la contrainte au seuilfenction de la vitesse de déformation initiale
pour différentes températures de sollicitation

Tout d’abord, l'analyse systématique par SAXS debastillons déformés selon ces
différentes conditions a permis de mettre en éwddrexistence d’'une contrainte critique
d’amorcage des craquelures comme le montre laefiyut.14. Cette contrainte critique, de
'ordre de la vingtaine de MPa, diminue avec l'aagation de la vitesse de déformation
initiale ce qui, étant donné I'équivalence tempggiérature, est en accord avec les travaux de
Sternstein et al. sur le PS [Sterl] (Fig V.1.15).
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Fig V.1.15 : Evolution de la contrainte critigueadiorcage des craquelures en fonction
de la température de sollicitation (d’'aprés [Sterl]

De plus, a partir de ce graphe et des résultatsnabtlors de I'étude de la ductilité du
matériau, il est également possible de définir woatrainte critique de rupture des
craguelures. En effet, pour les échantillons dééxra basse température et haute vitesse, la
rupture se produit avant le seuil d’écoulementdoesla contrainte appliquée atteint une
valeur d’environ 80 MPa +5 MPa. L'incertitude élevéur cette valeur est due au systeme
d’acquisition, pas assez rapide par rapport awssés de sollicitation utilisées.

L’existence de cette contrainte critique expliqggalément la rupture fragile de I'échantillon
juste apres le seuil d’écoulement. En effet, mémausseuil d’écoulement la contrainte
appliguée a I'échantillon est inférieure a la camte critique de rupture, la déformation
plastique étant propagée par une striction, I'étham subit alors une réduction brutale de
section et donc une augmentation locale de la aimtér appliquée qui lorsqu’elle dépasse la
valeur critique provoque la rupture des craquelures

V.1.9) Influence du vieillissement sur les mécanises de déformation

Cette partie sera consacrée a I'étude de l'inflaahe vieillissement sur les propriétés
mécaniques du matériau et plus particulierementlesirmécanismes de déformation. Le
matériau utilisé pour cette étude est un PLA ret@eémaine a 50°Ci.€. juste en dessous de
sa température de transition vitreuse). La cargetéon de ce matériau a été présentée au
chapitre 111.1.d.

Les propriétés mécaniques de ce matériau ont @déeés et comparées a celles d’un matériau
amorphe non vieilli pour différentes températuregtichge. Les courbes contrainte-
déformation nominales du PLA non vieilli et du PhAeilli pour différentes températures
d’étirage sont rapportées sur les figures V.1.26\4.1.16.b respectivement.
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Fig V.1.16 : Courbes contrainte-déformation nonesatn fonction de la température d’étirage
obtenues pour un échantillon (a) de PLA non viedlli(b) de PLA vieilli

Il apparait clairement que le vieillissement duénau influence fortement son comportement
mécanique, méme si la température de transitione elet comportement ductile et le
comportement fragile du matériau ne semble pasfisigtivement affectée. Dans le cas du
matériau vieilli, un double seuil de plasticité ektservé pour des températures d'étirage
supérieures a 35°C. Ce type de comportement aéti&jeencontré dans le cas de polymeres
semi-cristallins comme le polyéthyléne ou le polidar6, dans le cas de copolyméres et dans
le cas de mélanges immiscibles ; mais a notreaissance, il n'a encore jamais été rapporté
dans le cas d’homopolymeéres amorphes comme daresqast.

Dans la plupart des cas, ce phénoméne est attébigetivation de deux mécanismes de
déformations différents. Dans le cas du polyéthgjéle mécanisme mis en jeu apres le
premier seuil de plasticité a été attribué a ussglnent des blocs cristallins (cisaillement
hétérogéene) suivi du cisaillement homogéne de loes Id partir du second seuil de plasticité
[Ségul-2]. Pour le polyamide 6 [Shanl] et les copéres poly(tétraméthylene téréphtalate)
[Mural], le second seuil de plasticité a quantua dté attribué a un phénomeéne de
transformation de phase cristalline. Finalemenhsda cas de mélanges [Panl, Lil], il a été
proposé, contrairement au cas des homopolymeéresgltague seuil de plasticité correspond

a l'activation de la plasticité pour chaque matédai compose le mélange.

Dans notre cas, ces interprétations ne peuventigerepl le phénomeéne observé, notre
matériau étant un homopolymére amorphe. L'obsemmatiles échantillons durant la
déformation a révélé que la région entre le prengierle second seuil d’écoulement
correspondait en fait a la nucléation de la sbictomme l'illustre la figure V.1.17.
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Fig V.1.17 : Schéma illustrant 'amorcage et lagagation de la striction
dans le cas de I'étirage d'un échantillon de PL&INi

Contrairement au cas de I'échantillon non vieplur lequel la formation de la striction est
guasi-instantanée, dans le cas du matériau \eile-ci est lente ce qui donne, en apparence,
deux seuils d’écoulement sur les courbes de comperit mécanique obtenues.

Le ralentissement de la nucléation de la strichent étre mis en relation avec le fait que,
comme il le sera montré dans la suite du chapdrdensité de craguelures nucléées est plus
importante dans le cas du matériau vieilli. Vraiblahlement, les craquelures sont donc des
obstacles a la nucléation de la striction, et lplus grand nombre diminue la vitesse de
nucléation de la striction.

Sur les courbes présentées sur la figure V.1.1Gew également remarquer que, pour des
températures d’étirage proche de Tg, des osoillatide contraintes apparaissent sur les
courbes apres I'amorcage de la striction. Ces lasomhs de contrainte correspondent a un
mécanisme de déformation particulier qui sera Hét@ans la suite de ce chapitre.

La mesure de la contrainte au seuil d’écoulemededtallongement a rupture pour les deux
types de PLA sont rapportées et comparées a ablleanatériau non vieilli sur les figures
V.1.18.a et V.1.18.b respectivement.
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(@)

(b)

Fig V.1.18. Comparaison de I'évolution (a) de Iatrainte d’écoulement et (b) de I'allongement atwup pour

un échantillon de PLA vieilli et non vieilli en fotion de la température d’étirage

La contrainte au seuil d’écoulement, et ce, quelle soit la température d'étirage, est plus
élevée pour le PLA vieilli que pour le PLA non ViieiSur une gamme de température plus
large, I'évolution de la contrainte au seuil avec température de déformation différe
également selon le matériau étudié. Pour le mat@&aa vieilli, celle-ci diminue tout d’abord
linéairement jusqu’a 35°C puis de maniéere « exptela » jusqu’a Tg. Au contraire, pour le
matériau vieilli la contrainte d’écoulement diminlieéairement avec I'augmentation de la
température d’étirage dans la méme gamme de tetapeeraa linéarité de la variation de la
contrainte au seuil d’écoulement avec la tempéeatorrespond, comme le montre la figure
V.1.19, a l'absence d’activation de mobilités maléoes comme en témoigne la valeur
constante des modules de conservation et de perteontraire, la perte de linéarité dans le
cas du PLA non vieilli, peut s’expliquer par I'a@tion de mobilités moléculaires, c'est-a-dire
par 'amorcage de la relaxatien La relaxationo débutant & plus haute température pour le
matériau vieilli, la contrainte au seuil dépencéirement de la température sur un plus grand

domaine.
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Fig 1V.5.19 : Evolution du module de conservatidreEdu module de perte E”
en fonction de la température pour un PLA non Nigilvielli (f =1 Hz)

Concernant I'allongement a rupture, celui-ci estsghible dans le cas du matériau vieilli que
dans le cas du matériau non vieilli. Ce dernienpsémble étre en contradiction avec certains
travaux qui ont montré que la déformation plastigquiiisait un rajeunissement du matériau
[McKel]. Il en résulte donc que la déformation atwre devrait donc étre similaire pour le
matériau vieilli et le matériau non vieilli. Etadonné que comme nous l'avons vu
préecédemment, la déformation a rupture était mtajoement contrélée par les mécanismes
de déformation mis en jeu, nous avons caractéesélerniers pour le matériau vieilli afin de
voir s'il existait un lien entre les meécanismes déformation et la diminution de
I'allongement a rupture.

V.1.9.i)) Analyse morphologigue d'un échantillon A vieilli fragile

Les micrographies optiques prises au niveau dere e rupture des échantillons vieillis et
non vieillis déformés a 25°C sont présentées siiglae V.1.20.

Fig V.1.20 : Micrographies optigues de la zonewgsture d’un échantillon (a) non vieilli

i 4

et (b) vieilli déformé a Td = 25°§= 0.04 &
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Bien que quel que soit I'échantillon des craquedwsent observées au niveau de la zone de
rupture, la micrographie de I'échantillon vieilliomtre une densité de craquelures plus
importante que dans le cas de I'échantillon rajelumivieillissement semble donc favoriser le
mécanisme de craquelage.

Afin d’approfondir ce dernier point, la cinétique tbrmation des craquelures pour les deux
matériaux a été étudiée. La figure V.1.21, sur ddlgusont représentés les clichés SAXS
obtenus a différents taux de déformation pour wétillons de PLA vieillis et non vieilli,
montre tout d’abord que pour un taux de déformatiominal de 1% , aucune craquelure ne
semble nucléé.

i

& = 1% ERE T pE e oL | & = 3% . ne2
RET

& = 1% s & "nos & =~ 3% . n°4

V.1.21 : Clichés SAXS obtenus a différents tauxdéfrmation pour un échantillon de PLA non vieilli
(n°1&2) et vieilli (n°3&4) (I'axe de sollicitatiorest vertical)

Pour un taux de déformation nominal de 3% le cldédliffusion X obtenu est, dans les deux
cas, caractéristique de la présence de craqueduresin du matériau. Le dépouillement des
clichés indique que :
> les caractéristiques des craquelures sont les méamssles deux cas.
» ataux de déformation équivalent, la densité dguahures est plus importante dans le
cas de I'échantillon vieilli comme le suggéraiezg micrographies optiques.

Le vieillissement ne semble donc pas modifier l@tgque de formation des craquelures, au
sens ou celles-ci ne sont pas nucléées a des ¢éad&fdrmation plus faibles, mais par contre
ce phénomene induit la formation de craquelureples grand nombre. Cette augmentation
de la densité de craquelure peut étre expliqué@mesidérant I'hypothése de Pan et al. [Pan2],
selon laquelle des domaines localement ordonnéscedés lors du vieillissement du PLA. En
effet, il est possible que la formation de ces daewminduise des hétérogénéités de densités,
favorisant ainsi le mécanisme de craquelage.
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Des essais de fatigue ont ensuite été réaliséslafaaractériser I'influence du vieillissement
sur I'évolution de I'endommagement du matériau. ¢ycle utilisé pour cette étude,
schématisé sur la figure V.1.22, est le suivatéchlantillon est déformé a vitesse constante
jusqu’a un tauxe, puis est relaché jusqu’a atteindre une contraindée. L'échantillon est
ensuite maintenu a cette contrainte durant 3 ménafie de laisser relaxer le matériau puis est

redéformé de, ce processus étant répété 8 fois.
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Fig V.1.22 : Schéma illustrant le protocole utilieés des essais de fatigue

Les résultats obtenus pour des taux de déformatamnale inférieurs a 2% ne montrent pas
d’évolution du module d'Young du matériau en foantdu nombre de cycles ce qui indigque
gue, pour ce taux de déformation, aucune craqualast nucléée quel que soit le matériau.
Au contraire, pour un taux de déformation nominal4%o, une évolution significative du
comportement du matériau est observée comme engeeie graphe de la figure V.1.23 sur
lequel est rapporté I'évolution normalisée du meddlYoung en fonction du nombre de

cycles pour les échantillons de PLA vieilli et ajée
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Fig V.1.23 : Evolution normalisée du module d’Yousmfonction du nombre de cycles
pour un échantillon de PLA non vieilli et vieilli

On observe une diminution du module d’Young avatidmentation du nombre de
cycles, cette diminution étant due a la formatienccaquelures au sein du matériau. Pour le
matériau non vieilli, cette diminution du modulé’dung est modérée, de I'ordre de 1% aprés
8 cycles. Au contraire, pour le matériau vieillette diminution est tres sévéere et atteint
quasiment 10% aprés le méme nombre de cycles. €edtats confirment donc que le
vieillissement du matériau ne diminue pas la dé&iom critique a partir de laquelle des
craguelures se forment, mais par contre, favoaderimation des craguelures dans le sens ou
la densité de craquelures nucléées dans le matégdli est nettement supérieure a celle
d’'un matériau rajeuni.

V.1.qg.ii) Analyse morphologigue d'un « échantilldactile » : phénoméne de
stick-slip

Nous avons ensuite étudié les mécanismes de déformais en jeu lorsque le
matériau est étiré a des températures supérielB8¥A A ces températures de déformation,
les courbes contrainte-déformation nominales olgemour I'échantillon vieilli présentent
des oscillations de contrainte durant I'étirageg(¥i1.16.b) qui correspondent a I'apparition
d’'une alternance de bandes blanches et de baraesparentes sur I'échantillon (figure
V.1.24).
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!
Fig V.1.24. Micrographies optigues d’'un échantilfwour lequel des oscillations de contrainte sostol@es
sur la courbe du comportement mécanique.

Ce type de mécanisme, appsiiek slip a déja été rencontré pour d’autres matériaux cdmm
le PAG6 [Pakul], le PP isotactique [Pakul] le PEddal-2] ou le PC [Pakul] et a fait I'objet
de nombreuses études, mais jusqu’a présent il ihjavaais été mis en évidence pour le PLA.
Méme si l'origine de ce phénomene n'est pas clar@nétablie, 'ensemble des études
montrent que les bandes blanches corresponderg zodes du matériau au sein desquelles
de nombreuses cavités ont été créées, ces derétargsorientées selon I'axe de sollicitation
et d’'une taille de I'ordre du micron [Kargl]

Dans le cas du PLA, l'observation en microscopiéicoie des bandes blanches met en
évidence la présence de cavités de taille micrenimais contrairement aux autres matériaux,
ces cavités sont perpendiculaires a lI'axe de #alion et semblent correspondre a des
craquelures.

La microstructure induite d’une part dans les bartglanches et d’autre part dans les bandes

sombres a été caractérisée par diffusion des rayohes résultats obtenus confirment que
les ouvertures observées en microscopie correspbadies craquelures.

bande blanche Bande transparente

Fig V.1.25 : Clichés de diffusion X et profils diensités correspondants obtenus par analyse ddedalaires
et blanches d'un échantillon de PLA (I'axe de sithition est horizontal)

Par ailleurs, I'analyse des spectres Ig?2 = f(Qenbs a partir de ces images indique que la
distance moyenne inter-fibrilles est plus imporadans les bandes blanches que dans les
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bandes claireette différence peut s’expliquer par le fait gaeitesse de déformation vraie
dans chacune des bandes est différente.

Sur ces clichés aucune information concernant ikSear des craquelures n'a pu étre
obtenue, celle-ci étant trop importante. L’analgiseces deux zones en diffraction des rayons
X n’a montré aucune différence significative auesiuv de la structure induite au sein du
matériau. En effet que ce soit dans les bande<hianou dans les bandes transparentes, la
diffraction des rayons X révele qu’'une phase mésphmorientée est induite.

Deux phénomenes peuvent donc expliquer la diminuti® la déformation a rupture
dans le cas du matériau vieill. D’'une part, lanfation d'un plus grand nombre de
craguelures qui, aux grandes déformations, indamitplus grand nombre de sites a partir
desquels la rupture peut avoir lieu. D’autre pegtfe diminution de la ductilité du matériau
peut également étre due a l'activation d’'un nouvedicanisme de déformation, a savoir le
stick-slip Ce mécanisme, qui n'avait jusqu’alors pas ét@aepg dans le cas du PLA, induit
une forte hétérogénéité de déformation et en peigicla formation de zones de fortes
densités de craquelures probablement responsabladgilisation du matériau. En effet, la
densité de craquelure étant plus importante, laghitité que I'une d’elle atteigne un taux de
déformation critique est plus importante.

V.1.h) Inhibition du phénoméne de crazing

D’un point de vue appliqué, bien qu’étant un mésara de plasticité, le craguelage
est également un mécanisme de déformation prégldiécidans I'optique de I'utilisation du
PLA pour certaines applications industriellesedt donc important de pouvoir contrdler ce
mécanisme et en particulier de pouvoir 'inhiber.

Des travaux de Choi, White et Spruiell [Choi] onbmiré que dans le cas du PS, une bi-
orientation préalable de I'échantillon a des terapées supérieures a sa température de
transition vitreuse permet d’inhiber le phénomérecthquelage lorsque celui-ci est ensuite
ré-étiré a T<Tg.

Nous avons donc appliqué le méme procédé au PURtele, a savoir une pré-déformation
uni-axiale a 70°C a différents taux puis un réagir a température ambiante. La température
d’'étirage a été choisie égale a 70°C car, a cettpérature, I'orientation des macromolécules
de la phase amorphe est facilement contrOlablectiep IV.1). Les courbes contrainte —
déformation nominales obtenues lors du ré-étiragemgérature ambiante sont rapportées sur
la figure V.1.27.
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Fig V.1.27 : Courbe contrainte-déformation nomisadetenu lors du ré-étirage a 25°C
d’un échantillon de PLA préalablement déformé aCr@é différents taux

Alors que pour un échantillon non déformé ou prisaeé de 30% le comportement du

matériau est de type fragile, pour des taux dedpférmation supérieurs a 65%, le matériau
présente un comportement ductile et est capablpralgager une quantité significative de

plasticité. La ductilité du matériau indique queclaquelage n’est plus activé ou n’est pas
activé de maniere préjudiciable au développemerd giasticité

L’observation des échantillons étirés a 25°C n@ngaformé ainsi que pré-déformeé d’un taux
de 230% a 70°C en microscopie optique (Figure B)1® d’échantillons étirés a 25°C pré

déformés de 30% et 100% en AFM (Figure V.1.29) leégée, pour les échantillons non-pré-

déeformés et prédéformés de 30% des craqueluresrsté$ au sein du matériau alors que,
pour I'échantillon prédéformé a un taux d’au madif9%, aucune craquelure n’est observée.
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Defauts
extringéques

(@) (b)
Fig V.1.28 : Micrographies optiques d’'un échantillgtiré a 25°C (a) non pré-déformé
et (b) préalablement pré-déformé de 230% a 70°C

pata type Hei ght: Data type Amp1i tude
z range 1000.0 nm Z range 1.000 v

(@) b

Fig V.1.29 : Images AFM d’un échantillon étiré &£25ré-déformé a 70°C (a) de 30% et (b) 100%

L’'analyse des matériaux pré-déformés par diffusi@s rayons X (Fig V.1.30) confirme
'absence de craquelures pour des taux de défamatipérieurs a 65% et, en particulier,
montre qu’il n'y a pas non plus au sein du matériku craquelures de petite taille qui
n'auraient pu étre visibles en microscopie.

Pré-déformation = 0% . Pré-déformation = 30% Pré-déformation = 65%
Fig V.1.30 : Clichés SAXS obtenus pour des écHanslpré-déformés de différents taux
(l'axe de sollicitation est vertical)
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La pré-déformation de I'échantillon d’'un taux auinségal a 65% permet donc d’inhiber le
crazing lorsque le matériau est ré-étiré a tempérahmbiante. Le calcul précédemment
effectué concernant le facteur d'orientation deplease amorphe a 70°C permet donc de
conclure qu’il faut atteindre une valeur d’oriendat de la phase amorphe R 0.15 pour
inhiber le crazing.

Pour expliquer l'inhibition de ce mécanisme il faet rappeler que le crazing consiste en fait
en I'écartement des chaines macromoléculaires peiqdaires a I'axe de sollicitation. Or,
comme en témoigne 'augmentation du facteur d’a¢aton avec le taux de déformation lors
de l'étirage a chaud du matériau, les chaines mamézulaires s’orientent durant ce
processus et plus particulierement les chainesalantent perpendiculaires a l'axe de
sollicitation. Il en résulte que aprés une déforamat chaud d’un taux supérieur a 65% dans
notre cas, la majorité des chaines de la phasepamest orientée dans une position telle que
la crazing est impossible mais qui au contrairefise le cisaillement.
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Conclusions du chapitre

» A T<Tg, la déformation du PLA est hétérogene etfae par nucléation et

propagation d’une striction

> Le caractére de la déformation du PLA, i.e. ductile fragile, est dicté par une

compétition entre deux mécanismes de cisaillemkntraquelage et le cisaillemept,

le dernier mécanisme étant celui qui permet au naaté’étre ductile.

> Le vieillissement physique influence fortement pespriétés du matériau et favorise

le mécanisme de craquelage conduisant ainsi aragidigation du matériau

» L’évolution structurale induite par le vieillissente conduit a [I'activation duy
mécanisme de stick-slip pour certaines conditiansallicitation

> Le phénoméne de craquelage peut-étre inhibé paprérdéformation & chaud du

matériau
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Chapitre V :
Etude des mécanismes de déformation mis en jeu lode la
déformation du PLA

V.2) PLA semi-cristallin déforme a T > Tg
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V.2.a) Analyse des échantillons déformés a 0.0F par microscopie
électronique a balayage

Afin de compléter I'étude de I'évolution structueaprésentée au chapitre 1V.3, les
mécanismes de déformation des échantillons de RIni-sristallins ont été caractérisés par
microscopie a balayage et par microscopie a fotoeigue, ces techniques permettant
d’obtenir des informations a une échelle mésosampigomplémentaires de celle obtenues
par WAXS et SAXS.

V.2.a.i) taux de cristallinité initial : 5%

La premiére partie de ce chapitre sera consacriéé&tugle de la morphologie des
échantillons semi-cristallins, précédemment étudiiéstu par diffraction et diffusion des
rayons X, déformés a différentes températures ditesse de 0.01's
La figure V.2.1 présente les micrographies MEB pbés pour I'échantillon ayant un taux de
cristallinité initial de 5% déformé a une températde 65°C d’'un taux de 450%.

LU O A R I B A A |
Xc15-65-1 3.0kV 15.1mm x700 SE(L) 1 50.0um

oo
Am-70-1 5.0kV 15.3mm x180 SE(L) 11/2! 300um

Fig V.2.1 : Micrographies MEB obtenues pour (1&2)échantillon ayant un taux de cristallinité de 5%

déformé de 450% et (3) pour un échantillon intisdatramorphe déformé d’un taux de 450% a Td = 65°C

Tout d'abord, la comparaison avec la morphologiseobée pour un échantillon
initialement amorphe déformé du méme taux dansh&mes conditions (Image n°3) montre
clairement que le taux de cristallinité influenoetément I'évolution structurale du matériau.
En effet, pour I'échantillon semi-cristallin, dembreuses macro-craquelures ayant une taille
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de plusieurs dizaines de micrometres sont présenkesurface du matériau alors qu’aucune
cavité n'est observée dans le cas de I'échantidororphe. La présence de ces cavités
explique le blanchiment des éprouvettes obsergden’essai de traction.

De plus, a l'intérieur de ces ouvertures, on olséaprésence de fibrilles, ce qui confirme les
résultats obtenus en diffusion X. Le méme type darpimlogie est observé pour les
échantillons déformés a 75°C d'un taux de 450% centenmontrent les micrographies
obtenues présentées sur la figure V.2.2.

] 1
300um

Xe15-75-1 5.0kV 5.4mm x50.0k SE(U) 11/28/ DEI 1.00um Xcl15-75 A 5.5mm x100k SE(U) 11/28/08 S00nm
Fig V.2.2 : Micrographies MEB obtenues sur un ét¢itian

1 [ T T R I B B (R Y B B B B

ayant un taux de cristallinité initial de 5% déféran75°C

Les craquelures, réparties de maniére homogénsuafice de I'échantillon, sont constituées
de fibrilles ayant un diamétre variant de 20 a h@0 orientées selon I'axe de sollicitation.
L'observation des macro-cavités révele égalememtipgure de certaine de certaines de ces
fibrilles, ces derniéres ayant atteint leur tauddahgation maximal (images n°3 & n°4).

Ainsi, il apparait qu'a I'échelle mésoscopiqueoral que le taux de cristallinité
influence fortement I'évolution structurale induipar la déformation, la température ne
semble pas affecter significativement les mécarssmis en jeu, bien qu’il ait été montré au
chapitre IV.3 qu’a I'échelle moléculaire, ce paramgour un role clé sur la nature des phases
induites. Finalement, ces images confirment quéélarmation du matériau se fait selon le
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mécanisme de transformation fibrillaire de Petedlidarit au chapitre 1l a I'échelle des macro-
craquelures.

Cependant, les observations précédentes sont isuidacet il est |égitime de se
demander si la morphologie observée en surfaceepsésentative du volume du matériau.
Pour répondre a cette question, un échantillonrdéfca été cryofracturé afin d’observer la
morphologie au coeur du matériau. L'image de la ameryo-fracturée est présentée sur la
figure V.2.3.

] ] I | ]
Xe15-75-1 5.0kV 15.1mm x180 SE(L) 11/23/08 300um
Fig V.2.3 : Micrographie MEB de la zone cryofraéerd’un échantillon

ayant un taux de cristallinité initial de 5% déf@ram75°C

Cette image montre que la morphologie de cceur desttigue a celle en surface. En
particulier, de nombreuses fibrilles et cavitéstsobservées. Seule, une bande lisse est
observée prés de la surface du matériau cetteederayant probablement été induite par la
meéthode de préparation utilisée. Sur cette bass nous limiterons, dans la suite de I'étude,
a I'observation surfacique du matériau.

Afin de mieux caractériser I'évolution de la morpdge de notre matériau avec la
déformation, un échantillon déformé a Td = 75°Cnataux intermédiairei.e. 200%, a été
observé.
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[ e B B B I B 5 L i ; e -
Xe15-70-12 3.0kV 19.3mm x180 SE(M) 300um L I I B B

10.0um

& Trrrreerroea
N , L 9, (M) 1.000
Xc15-70-12 3.0V 19.2mm x8.01k SE(M) 5.00um ‘ <l

Fig V.2.4 : Micrographies MEB obtenues pour un éxitia
ayant un taux de cristallinité initial de 5% déf@éra 75°C de 200%

Les micrographies, reportées sur la figure V.2.4ontment que la déformation des
échantillons, apparemment homogéne a I'échelle cutdée, est hétérogéne a une échelle
mésoscopique avec la coexistence de zones filsridéee macro-craquelures ou la rupture a
déja eu lieu.

V.2.a.ii) taux de cristallinité initial : 25%

Nous avons ensuite cherché a caractériser l'infleedu taux de cristallinité sur
I'évolution structurale lors de la déformation. Paela, les échantillons ayant un taux de
cristallinité initial de 25% ont été analysés. Ridleurs, une attention particuliére a été portée
au mécanisme de transformation fibrillaire, méaaeigiui comme I'ont montré les résultats
précédents, prédomine lors de la déformation du Riithalement semi-cristallin. La figure
V.2.5 présente les micrographies obtenues pourchantillon déformé a 75°C d’un taux de
50%.
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L T O B

Xc35-75-6 3.0kV 11.8mm x70 SE(L) 500um

L I I I B A 1 I 1
1.00um c35-75 vV 11.8mm x110k SE(L) ‘fluh.n.

Fig V. 2 5: Mlcroqraph|es MEB obtenues pour un emiﬂan ayant un taux de cristallinité initial d&%
déformé a 75°C de 50%

L'image n°1 souligne, la encore, le caractére loggne de la déformation. En effet,
comme précédemment, on peut apercevoir sur ceesrlagcoexistence de zones « saines »
et de zones cavitées. Les images n°2&3 montrentcgaezones saines sont constituées de
zones non déformées et de zones au sein desqleelteansformation fibrillaire débute.
L’image n°4 illustre ce mécanisme de fibrillatiom sein d’'une craquelure.

Ces observations sont en accord, d’'une part aaealyse SAXS précédemment exposée au
chapitre 1V.3 qui montrait la formation de cavité$,d’autre part avec I'analyse WAXS qui
indiquait une évolution de la structure a I'échetieléculaire, en particulier une réorientation
des cristaux dés les premiers stades de la défiormdans le cas des échantillons de PLA
initialement semi-cristallin.

Sur les images obtenues a un taux de déformatimipiportanti(e. 150%) (Figure V.2.6)
on observe une homogénéisation de la morphologig etvancement de la transformation
fibrillaire comme l'indiquaient les clichés SAXS telnus aux méme taux de déformation (cf
chap IV.3).
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T
300um

L T T I R B |

1
3mm x10.0k SE(M) 5.00um 500nm

LU I U I B B
X35 (M) 500nm

Fig V.2.6 : Micrographies MEB obtenues pour un étitian ayant
un taux de cristallinité initial de 25% déformé%® < de 150%

L'image n°4 met clairement en évidence I'existedealeux types de fibrilles a savoir,
des fibrilles élémentaires d’'un diametre de I'ordee20 nm et des « macro-fibrilles » d’'un
diamétre de I'ordre de 100 nm.

De plus, I'image n°5 montre la présence de bloes des zones périphériques aux fibrilles.
Ces blocs sont probablement issus d’'une déstriictnnear fragmentation ou cisaillement des
lamelles cristalline initiales. Ce type de comporet a déja été observé pour d'autres
matériaux comme le PB ou le PA6 [Thom1, Detrl].

Pour un taux de déformation plus importard, 200%, les observations de la morphologie
sont similaires a celles observées lorsgure 5% (Figure V.2.7).
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| 1 1 I
300um

[ T o B B A
10.0um Xe35-70-1 5.0kV 14.5mm >

| B I B B |

- - 1 1
OkV 14 5mm x25.0k SE(M) 11 ] 2.00um Xe35-70-1 5.0kV 14.5mm x100k SE(M) 11/28/08 500nm

Fig V.2.7 : Micrographies MEB obtenues pour un éditian
ayant un taux de cristallinité initial de 25% déféra 75°C de 200%

Comme le montrent les images de cette figure, datHon présente de larges cavités a
l'intérieur desquelles sont présentes des macrdkib de diamétre comparable a celles
observées dans le cas précédent.

En résumé, l'analyse MEB montre que, dans le cas d@hantillons de PLA
initialement semi-cristallins, de nombreux mécamsrélémentaires de plasticité sont mis en
jeu aux petites déformations, et que, aux grandésmations, le mécanisme prédominant est
le mécanisme de transformation fibrillaire. Comniediquaient les analyses SAXS et
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WAXS présentées dans le chapitre V.3, cette tmansdtion fibrillaire induit des
changements structuraux profonds.

Il apparait également que le taux de cristallinititial ne semble pas influencer
significativement I'évolution morphologique du PLgemi-cristallin lors de la déformation.
Finalement, contrairement a ce qui a été mis etle@ge en termes d’évolution structurale a
I'échelle moléculaire, dans la gamme de températétadiée, ce parametre n’affecte pas
significativement la structuration du matériau @ échelle mésoscopique.

Néanmoins, cette étude ne permet pas d’expliqueeddes observations en WAXS et SAXS.
En particulier, les observations MEB ne sont pasnmasure de révéler des orientations
cristallines préférentielles bien que celles-cinaiété clairement mises en évidence par
WAXS (cf chap IV.3).

V.2.b) Etude des échantillons ayant un taux de ciiallinité initial de
40% déformés a 0.04 § par microscopie a force atomigue

Afin d’identifier clairement les mécanismes élénadmets de plasticité mis en jeu ainsi
gue la chronologie de I'activation de ces mécanssuhgrant la déformation, une étude en
microscopie a force atomique a été menée. Lestaésydrésentés dans cette seconde partie
ont été obtenus par analyse-situ des échantillons ayant un taux de cristallinité&iah
Xc = 40% et déformés & Td = 90 °C & une vitesse @ &. Pour rappel, & 90°C I'analyse
WAXS a montré qu’'a cette température il y avaitnfation d’une phase mésomorphe et
d'une phase cristalline durant la déformation. Daoste cette partie, sauf indication
contraire, I'image de gauche correspond a l'imagetéur, I'image de droite a l'image
amplitude et I'axe de sollicitation est vertical.

L'image de la figure V.2.8 illustre la morphologigitiale de I'échantillon. Celle-ci est
constituée majoritairement de sphérolites ayanttaiie moyenne de 2-@m. Rappelons que
la taille des sphérolites est environ 100 foisriefdre a I'épaisseur des films.
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10.0 pm O
Data type Height Data type amp 11 tude
Z range 500.0 nm Z range 1.000 v

0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 Hm

Fig V.2.8 : Images AFM de I'’échantillon non déformé

L’analyse a une plus petite échelle des sphésofitentre que ceux-ci sont constitués
de deux gerbes situées de part et d'autre d’uraditexi

Les images présentées sur la figure V.2.9 ont létignaes sur un échantillon déformé
d’un taux de 10%.
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4] 20,0 um Q 20,0 pm
Data type Height Data type Amp1itude
Z range 1000 nm Z range 1.000 v

500

2.00

250
200.0 nm

1.00 500.0 nm

100.0 nm
250.0 nm

0 0
J 1.00 2.00 Y 2l iy

. 0.0 nm

Hm 0.0 nm

Fig V.2.9 : Images AFM d’un échantillon déformégjes_10% (I'axe de sollicitation est vertical)

Tout d’abord, I'image hauteur n°1 montre qu'a caxtale déformation il y a un
affaissement du cceur des sphérolites (indiqué gmirfléches), cet affaissement résultant
probablement des modifications structurales indypir la déformation autour du cceur.

Par ailleurs, on remarque aussi sur cette imagerésence de nombreuses cavités
perpendiculaires a I'axe de sollicitation dans 2eses équatoriales des sphérolites, comme
lillustre I'image n°2, ce qui confirme les résultaobtenus par SAXS (cf chap IV.3). Ces
cavités, d'une épaisseur variant de dix a cent mates, se forment par séparation de
lamelles cristallines adjacentes situées perpelaiiement a I'axe de sollicitation.
Finalement, comme le montre limage n°3, la défdiama induit également une
fragmentation des lamelles cristallines orient&srsl’axe de sollicitation.

272

© 2010 Tous droits réservés. http://dOC.UHiV-|i||e1 fr



Theése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

Pour un taux de déformation plus importang. (20%), I'image n°1 présentée sur la
figure V.2.10 montre un allongement du coeur du spite selon I'axe de sollicitation ainsi
gu’une augmentation de la densité et de I'épaissdesicavités.

Data\ type Height Data type Amp1itude
500.0 nm Z range 1.000 W

700.0 nm

350.0 nm

0 2.50 pm 0 2.50 pm 0 2.50 pm

Data type Height Data type Amp1itude Data type Phase
7 range 200.0 nm 7 range 0.5000 v 7 range I0.00 @

Fig V.2.10 : Images AFM d'un échantillon déformésde= 20% (I'axe de sollicitation est vertical)

Sur I'image n°3 on distingue clairement, a ce tdexdéformation, des fibrilles d’'un
diametre d’environ 20 nm, au sein des craquelideslus, I'image n°4 montre que, dans les
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zones équatoriales, les lamelles cristallines entlance a se mettre a plat a la surface de
I'échantillon.

L'image présentée sur la figure V.2.11, obtenuerpgu= 30%, indique que la
structure sphérolitique initiale a quasiment congrtient disparu. Seules les axialites des
sphérolites initialement orientées selon I'axe dbicitation sont conservées alors que les
zones équatoriales sont totalement déstructurées

0 4.00 pm 0 4.00 pm
Data type Height Data type Amp i tude
Z range 1000 rm Z range 1.000 v

Fig v.2.11 : Images AEM d’un échantillon deforméegde=_30% (I'axe de sollicitation est vertical)

On observe également 'amorcage d’'une transformdiiwillaire (cercles verts) a partir des
lamelles fragmentées orientées selon I'axe dec#aliion.

Pour un taux de déformation plus importarg, € = 65%, on observe, comme le
montre l'image n°l (figure V.2.12), une texturatidn matériau avec en particulier une
orientation des axialites selon l'axe de solliégitat L'image hauteur met également en
évidence la présence de fibrilles de quelques m&e longueur, orientées selon 'axe de
sollicitation. Le taux auquel est observée cetendformation fibrillaire correspond, a la
précision des mesures pres, au taux de déformatpantir duquel le taux de phase cristalline
« thermique » diminue au profit du taux de phasstailine « mécanique » (Chap IV.3). Ce
résultat est cohérent avec le modeéle de transfaymébrillaire de Peterlin durant lequel les
cristaux initiaux sont « décristallisés » pour étgstecristalliser par étirage.
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Data type Height Data type Amp i tude
Z range 3000 nm Z range 3.000 v

0 6.00 pym 0 6.00 pm
Data type Height Data type Amp1itude
Z range 1000 nm Z range 0.5000 w

0 2.00 pm 0 2.00 pm
Data type Height Data type Amp1itude Data type FPhase
Z range 800.0 nm Z range 0.1000 v Z range g0.00 ©°

Fig V.2.12 : Images AFM d'un échantillon déformésde= 65% (I'axe de sollicitation est vertical)

Une analyse plus fine des zones équatoriales (ismat) met en évidence la présence
de bandes inclinées d’environ 70° par rapport ael'ale sollicitation. Ces bandes sont
attribuées au mécanisme de cisaillement et ledmaison correspond a l'inclinaison des
plans cristallins observée en WAXS pour les blatstallins (chap IV.3).
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Durant la déformation il y a donc basculement @selles cristallines qui s’orientent dans
une position plus favorable au cisaillement. Finedat, I'image n°3 montre que, hormis les
lamelles cristallines tres fragmentées qui compoges axialites, les autres lamelles sont
majoritairement orientées a plat.

Les images obtenuessa= 165% (Fig V.2.13) mettent en évidence la coexisee
zones fibrillées et de zones «saines » au seigudlss les lamelles cristallines sont
fragmentées. A ce stade de la déformation, on rcumeaégalement la présence d’une forte
densité de bandes de cisaillement. L'image n°3 motd présence de zones ou la
morphologie est de type « nodulaire » a l'instatadsituation rencontrée par exemple dans le
Polypropyléne [Voitl]. Ces nodules, d'une taillerighle d’environ une dizaine de
nanometres et de forme plutdt rectangulaire, samnt®s de maniére anisotrope et
majoritairement inclinés par rapport a I'axe ddisibhtion. L’angle d’inclinaison, d’environ
20°, suggere que ces nodules sont issus du cisailiedes lamelles couchées.

Data type Height Data type Amp1itude
Z range 2500 nm Z range 2.000 v

J

|1

0 10.0 pm 0 10.0 pm
Data type Height Data type Amp 11 tude
Z range 1000.0 nm Z range 1.000 v

276

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

0 3.00 pm 0 3.00 um
Data type Height Data type Amp1i tude
Z range 500.0 nm Z range 0.5000 v

Fig V.2.13 : Images AEM d'un échantillon deformeeges_165%

Pourg; = 200%, la figure V.2.14, réveéle une structure fortat fibrillée (Image n°1).
Une analyse plus précise de la surface (image mi@ptre que la morphologie est
complétement de type nodulaire, indiqguant que Eemse des zones «saines » ont été
déstructurées par le cisaillement.

Data type Height Data type Amplitude
Z range 3000 Am Z range 2.000 w
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0 4,00 pm O 4.00 um

Data type Hedght Data type Amp 14 tude
Z range B00.O mm Z range 0.5000 v

Fig V.2.14 : Images AEM d’un échantillon deformeege= 200%

L’évolution structurale du matériau avec le taue déformation résulte en une
structure complétement fibrillaire, ce qui confirmf@analyse SAXS qui montrait une
augmentation de l'intensité du signal diffusé aleedéformation, ou en d’autres termes, une
augmentation du nombre de fibrilles avec la défdiona

Les images rapportées sur la figure V.2.15, obtemear un taux de déformation de
365%, ne montrent pas d’évolution significative ldemorphologie du matériau qui est, la
encore, formée de fibrilles, d’un diametre de lrerdlu micron, présentant une structure
nodulaire.

i 30.0 pm 0O 0.0 pm
Data twpe Height Data type arp 11 tude
Z range 2000 nm Z range 2.000 w
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B
e h*
J

% AT A

o] 2.00 pm 0 2.00 pm
Data type Height Data type Amp1itude Data type
Z range 1000 rm Z range 0.5000 v Z range 90.00

n°3 |

0 BOO rm 0 800 rm ] B00 mnm
Data type Height Data twpe Amp1itude Data twpe Phase
Z range 3000 nm Z range 0.05000 W Z range 90,00 @

Fig V.2.15 : Images AFM d’un échantillon déformésge 365% (I'axe de sollicitation est vertical)

On constate, a plus petite échelle, (images n°2&8) homogénéisation de la taille des
nodules avec I'augmentation de la déformation. fi&t,eces derniers, plutdt rectangulaires et
de taille hétérogene &= 200%, apparaissent ici de forme et de taille plosogenes. On
peut également noter que 'orientation préférelatiéé ces nodules, observée aux plus faibles
déformations, a ici disparu et que ces derniersgmtént a ce stade de la déformation une

orientation globale isotrope.

Les images obtenues pour des taux de déformatios iphportants (Fig V.2.16)
illustrent I'évolution de la transformation fib@lire, la morphologie étant de mieux en mieux

définie avec 'augmentation de la déformation.
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Data type Hedght Data type Amp1itude
Z range 1000 nm Z range 1.000 v

Data type Height Data type Amp 11 tude
Z range 3000 nm Z range 4,000 v

Fig V.2.16 : Images AFM d’un échantillon deformé(daage n°1k = 465%

etg = enpure(I'axe de sollicitation est vertical)

Cette étude a donc permis de caractériser I'éwlustructurale du PLA semi-
cristallin lors d’'une déformation uni-axiale et siimle mettre en évidence les mécanismes de
déformation mis en jeu.ll a été montré que la plaététait initiée par les mécanismes de
fragmentation des lamelles cristallines et de acelge s’accompagnant également d’un
couchage des lamelles hors de l'axialite. Aux pjusndes déformations, on observe une
fibrillation du matériau, responsable des transfitfams de phases mises en évidence par
WAXS.
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A partir des observations faites en microscopigestrésultats présentés au chapitre 1V.3 il est
donc possible de proposer un modele pour la détiwmeu PLA semi-cristallin sollicité uni-
axialement.

zone 1 : craquelage & fragmentation
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Fig V.2.17 : Proposition d'un modéle de déformafpmur le PLA semi-cristallin étiré uni-axialement.
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Ce modéle, schématisé sur la figure V.2.17, momwéau début de la déformation
(poure < 20%) ilya:
- formation de craquelures par séparation inteelaime au niveau des lamelles
perpendiculaires a la surface de I'échantillonégtidans les zones équatoriales.
- fragmentation des lamelles paralleles a I'axesalécitation, les parties de lamelles
fragmentées étant reliées par des fibrilles.

Avec 'augmentation de la déformation, les fibslisituées entre les lévres de la craquelure et
entre les parties fragmentées de la lamelle s'gdoh par extraction de matiere depuis les
zones saines.€. par « débobinage » des chaines qui constituefdrtesles cristallines).

Dans le méme temps on observe un couchage d'urtee s lamelles ainsi qu’'une
réorientation de certaines lamelles cristallineskb@sculent dans une position plus favorable
au cisaillement, mécanisme qui a ce stade partaipigement a la déformation plastique du
matériau et induit une morphologie « nodulaire nfilz a partir des blocs crées par le
cisaillement, on assiste a une fibrillation du maté et coalescence des micro-fibrilles
précédemment formées en « macro-fibrilles » d'amditre de I'ordre du micron, la cohésion
de ces « macro-fibrilles » étant assurée par ddécmes liens inter-fibrilles comme illustré
sur le schéma.

Finalement, il est intéressant de discuter de langntre les bandes de cisaillement
précédemment mises en évidence, car cet angle°de Y0par rapport a I'axe de sollicitation
est tout a fait atypique. En effet, si 'on conseléue le cisaillement observé est un
glissement cristallin, les plans de glissement ipéss sont les plans contenant les chaines
(i.e. les plans ttk0)). Or le glissement cristallin, parfaitement dé@ar la loi de Schmidt,
prédit que le cisaillement est plus facile lorstjaagle entre les plans cristallins et I'axe de
sollicitation est de 45°. Dans notre cas, le desaient observé n’est donc pas imposé par la
phase cristalline du matériau mais il sembleraittgil que ce soit la phase amorphe du
matériau qui gouverne le mécanisme comme l'ontgség-erreiro et al. dans le cas du PA6
[Ferrl]. Néanmoins, a I'heure actuelle il n'exigtas d’explication a ce phénomene. Dans
notre cas, les données SAXS sur une large gamnu&fdemation auraient pu apporter de
précieuses informations, mais le phénoméne deateit activé des les premiers stades de la
déformation, empéche d’obtenir des informations laustructure cristalline du matériau.
Grace a l'étude WAXS effectuée-situ il est néanmoins possible d’affirmer que l'angle
observé n'est pas d0 a une relaxation des lametlietallines lors de la décharge mais
correspond bien a un angle pour lequel le cisadlgnest le plus favorable.

Cette étude préliminaire demande donc a étre caéglé importe en particulier d’examiner
plus précisément les taux de déformation intermdiaDe plus, le modeéle proposé ne prend
pas en compte le réle que peut avoir la phase dmaatpns notre matériau bien que, d’'une
part celle-ci en soit la phase majoritaire, et tfayart, elle joue indubitablement un réle clé
lors de la déformation.
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Conclusions du chapitre
* La déformation du PLA semi-cristallin est compleziemet en jeu de nombreyix

.....

0 aux « faibles » déformations : craquelage et fragaten.
0 aux déformations « intermédiaires » : orientatiboigaillement.
0 aux « grandes » déformations : fibrillation.

* La température d’étirage ainsi que le taux de afisité initial, dans les gammes
considérées ici, n’'influencent pas significativemiévolution structurale du PLA
I'échelle mésoscopique (alors gu'ils I'influencdottement a I'échelle moléculaire)

» La déformation est hétérogéne a I'’échelle mésogoepi

* Le cisaillement se fait a un angle atypique de &fXte les lamelles cristallines |et
I'axe de sollicitation.

} 5%
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Chapitre VI : Etude du biétirage biaxial du PLA
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VI.1) Etude du comportement mécanique en biétirag

La derniére partie de ce manuscrit est consactfétude de I'évolution des propriétés
du PLA en relation avec la structuration induiter pi@&formation. Comme il a déja été
mentionné au chapitre 11.7, les essais de biéticaeté réalisés a une température de 70°C et
une vitesse de déformation initiale de 0.01(ise. comparable & celle utilisée lors des essais

de déformation uniaxiaux) selon différentes modesavoir biétirage simultané, biétirage
séquentiel et uniaxial planaire.

Les courbes contrainte-déformation nominales ol#enhors de ces essais sont rapportées sur
la figure VI.1.

N
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Fig VI.1 Courbes contrainte déformation nominalbteaus pour les films de PLA amorphe biétirés
(a) simultanément et (b) séquentiellement

Les courbes contrainte-déformation nominales olgeren biétirage simultané sont
similaires a celles obtenues précédemment lorsétieage uniaxial du PLA, a savoir, un
premier stade durant lequel la déformation plastigieffectue a contrainte constante puis un
stade de durcissement qui débute wers2.5 x 2.5.

Dans le cas d’'un échantillon biétiré séquentiellehoe observe, durant le premier stade de la
déformation i(e. stade d’étirage uniaxial contraint transversaldjném méme comportement
gue précédemment. Durant le deuxieme stade deafjétie durcissement se poursuit jusqu’a
A = 2.5x2.5, puis la déformation se poursuit & @nte constante. On peut également

remarquer que la contrainte d’'étirage en fin d'egsa similaire dans les deux modes de
biétirage.

Afin d’établir les relations entre le comportemeardcanique et la structure induite lors

de la déformation, les échantillons biétirés ogtaalyséex-situpar diffraction des rayons
X. Les résultats seront présentés selon le modéétieage.

VI.2) Etude de I'évolution structurale en biétiragesimultané

Les clichés pris selon la face du matériau lorbidtirage en mode simultané pour des

taux de biétirage de 2x2 et 3x3 sont rapportéesasfigure V1.2. A titre de comparaison, le

cliché de diffraction obtenu pour un échantillonst@lisé thermiquement est également
représenté sur cette figure.
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A=2x2 A=3x3 Echantillon semi-cristallin

Fig VI.2 : Cliché WAXS obtenu pour des échantilldnétirés en mode simultané
et pour un échantillon de PLA semi-cristallin

Pour un taux de biétirage de 2x2, on observe ureanrde diffraction de faible
intensité. Cela indique, d’'une part la créationndfaible taux de cristallinité et d’autre part,
gue la cristallisation se fait de maniére quasimsotrope. Pour un taux de biétirage plus
élevé {.e. 3x3), la nette intensification de 'anneau de diftion et I'apparition d’'un second
anneau indiquent une augmentation substantielleadx de cristallinité induit. C’est donc
cette structuration du matériau qui est a l'origthe durcissement observé sur les courbes
contrainte-déformation.

L’'analyse des clichés de diffraction pris selorféiéntes directions du matériau montre que,
pour ce mode de sollicitation, la structure induigeprésente pas une symeétrie de révolution
contrairement au cas de I'étirage unidirectionnel.

Fig VI.3 : Clichés WAXS d’un échantillon de PLA ki€ deA = 3x3

pris selon (a) la face et (b) selon la tranchemdtériau

En effet, le cliché pris selon la face d'un matétetiré simultanément d’'un taux de 3x3 (Fig
IV.3.a) montre des anneaux uniformes, signes dfapartition isotrope des cristaux, alors de
le cliché pris selon la tranche (fig VI.3.b) montrnee intensification de la raie principale au
niveau de I'équateur indiquant une orientation ¢neftielle des cristaux dans I'épaisseur du
matériau.

Le biétirage simultané entraine donc une oriematsthotrope des cristaux, comme
schématisé sur la figure VI.4.
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Fig VI.4 : Représentation schématique de I'orieatatles cristaux dans un film de PLA

biétiré simultanément de= 3x3

Nous nous sommes ensuite intéressés a l'influeesecdnditions de sollicitation. I
est apparu que l'augmentation de la vitesse dermiéion diminue la biétirabilité du
matériau. En effet, il a été impossible de biétlesr films de PLA jusqu’a un taux de 3x3 a
une vitesse de 40 mm/sec. Compte tenu des phénerdenelaxation rencontrés dans I'étude
de la traction uniaxiale, linfluence de la vitesde sollicitation sur la structuration du
matériau lors du biétirage en mode simultané aétidiée. Les clichés de diffraction des
échantillons étirés a différentes vitesses sorgadps sur la figure VI.5.

A=1x1

A =2x2

v=1 mm/s

v =20 mm/s

v =40 mm/s

A =3x3

Fig VI.5 : Clichés WAXS obtenus a différents tauxdEformation et pour différentes vitesses deds@tion
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Les clichés WAXS montrent qu’a un taux de défororatéquivalent 'augmentation de la
vitesse de déformation inhibe la cristallisationRILA. En effet, pouA = 3x3 a 1 mm/sec, le
cliché de diffraction obtenu présente des anneatenses caractéristiques d’'une structure
cristalline alors que pour le méme taux de défoionat'échantillon déformé a une vitesse de
20 mm/sec présente plutét un halo diffus, carastigtie d’un état mésomorphe.

Ce dernier point est en accord avec I'analyse ptéseau chapitre 1V.2 de la structure induite
lors d’'une déformation uniaxiale du PLA que nousrevtraitée en termes de dynamique des
chaines macromoléculaires. Les observations fatiesenforcent l'idée que la structure
induite est intimement liée a la relaxation desmés macromoléculaires. En effet, dans le cas
du biétirage a « basse vitesse » les chaines mal&omaires semblent avoir eu le temps
nécessaire pour relaxer pour s’organiser en stictristalline, contrairement au biétirage
« haute-vitesse » au cours duquel au mieux uneephasomorphe a pu étre formeée.

VI1.3) Etude de I'évolution structurale en biétirageséquentiel

Nous nous sommes ensuite intéressés a la structurdtt matériau lors d’une
déformation biaxiale en mode séquentiel. Afin déstit une caractérisation précise des
changements structuraux induits lors de ce typgéd@mation, nous avons également étudié
I'évolution structurale du matériau lorsque celuiest soumis a une déformation uniaxiale
planaire qui n'est autre que la premiere étapeiéhirdge séquentiel.

La figure V1.6 présente les clichés de diffractabtenus pour les échantillons étirés en mode
uniaxial planaire et biétirés séquentiellement #édints taux. Les directions 1 et 2
correspondent respectivement a la premiére es@dande directions d’étirage.
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Fig VL6 : Clichés WAXS d’échantillons mono-étiréantraints (colonne gauche)

et biétirés séquentiellement (colonne droite) fbhts taux

Concernant la structure du matériau biétiré, les ate diffraction sur les clichés
WAXS montrent qu’une cristallisation est induitgartir d’un taux de biétirage de 2x2. En
particulier, la raie principale présente une iniiicegtion selon les deux directions d'étirage
gui sont donc des directions préférentielles detaltisation.

Pour les échantillons étirés en uniaxial planaile cristallisation induite se produit & partir
d’un taux de déformation de 2x1. L'intensificatidas taches avec 'augmentation du taux de
déformation, pour les échantillons étirés selondegx modes, indique une augmentation de
la cristallinité du matériau avec le taux de défation. Comme dans le cas du biétirage
simultané, le durcissement observé sur les cowdresainte-déformation (Fig VI.1) peut étre
attribué a la formation d’une ou plusieurs phase(dpnnée(s) lors de la déformation.

Les échantillons déformés d’'un taux de 3x1 et ®spectivement ont été analysés en
diffraction selon la face et la tranche du matéradin de définir, comme dans le cas
précédent, I'orientation des cristaux dans le filmas résultats obtenus sont présentés sur la
figure VI1.8.

A =3x1 (face) A =3x1 (tranche)
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A = 3x3 (face) A = 3x3 (tranche)
Fig VI.8 : Clichés WAXS d’échantillons déformés e 3x1 etA = 3x3

pris selon la face et la tranche du matériau

Pour le matériau biétiré séquentiellement et égahgnpour le mono-étiré contraint, les
clichés pris selon la tranche du matériau présénteea forte texturation indiquant que les
cristaux induits sont tels que les plans les plissds sont majoritairement couchés dans le
plan du film.

Nous avons la une évidence de la trés forte infleedu mode de déformation sur la
structuration du matériau. En effet, lorsque le énat est étiré en uniaxial simple, les
cristaux induits présentent une distribution a syméarfaitement cylindrique.

VI.4) Comparaison simultané / séquentiel

Pour évaluer l'influence du mode de sollicitatiam Sorientation des cristaux induits
durant la déformation bi-axiale, nous avons compeséprofils d’intensité azimutaux de la
raie principale (110)/(200) présentés sur la figuir€. Il apparait que la cristallisation induite
par biétirage simultané est quasiment isotropesajoe dans le cas du biétirage séquentiel,
deux directions préférentielles, correspondantdeux directions d’étirage, existent.

N.B.: La faible texturation observée en simultanéliésta des problémes machines qui font
gue le biétirage n'est pas parfaitement équililaéyrs que, dans le cas du sequentiel les
orientations préférentielles résultent bien du maeleléformation.
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Fig IV.7 : Profil d’'intensité azimutal de |a raieistalline principale pour un échantillon biétiré Xl= 3x3
séguentiellement et simultanément

Nous nous sommes ensuite intéressés a la structuiaduite par le biétirage du
PLA. Afin de déterminer la nature des phases irdyites profils d’intensité intégrée ont été
déconvolués. Les résultats obtenus pour les édbasti biétirés d'un taux de 3x3
simultanément et séquentiellement sont rapportéla sigure VI1.9.

Intensité expérimentale Intensité expérimentale
———Intensité générée ———Intensité générée

Contributions amorphe Contributions amorphe
Contribution mésomorphe Contribution mésomorphe
Contribution cristalline Contribution cristalline

— -

< <

2 2

RO) RO)

= =

@ @

c c

9] 9]

1 1

=] =]

|
5 10 15 20 25 30 5 10 15 20 25 30
20 (9 20 (9

Fig V1.9 : Déconvolution du profil d’intensité iméée d’'un échantillon biétiré
deA = 3x3 (a) simultanément et (b) séquentiellement

Les profils d’intensité expérimentaux sont semtdalbour les deux modes de biétirage et
indiquent qu’une phase cristalline, ainsi gu’'unagghmésomorphe, ont été induites durant la
sollicitation. La phase cristalline est identifitemme étant de la forme pseuddi.e. a
désordonnée) identique a celle obtenu lors du néin@ge non contraint.
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En raison de la forte texture planaire, I'évolutidm taux de ces différentes phases avec le
taux de déformation n'a pu étre déterminée paratifion des rayons X. Ainsi, il n’'est donc
pas possible de déterminer l'influence du modeddkciation sur les taux de phases crées.
Cette mesure n'a également pas pu étre effectudectement en utilisant la DSC car, pour
les méme raisons que celles développées au chdpitle la présence d'une phase
mésomorphe « perturbe » I'exotherme de cristaitinafroide et empéche une quantification
valide des différentes phases, comme nous le v&dans la suite de ce chapitre. Finalement,
il na pas été possible d’observer la structurapian diffusion des rayons X, probablement a
cause du faible taux de cristallinité.

Afin de caractériser I'influence du mode de sdiéition sur la structure induite, la taille des

blocs cristallins diffractant de maniére cohératdas la direction (110)/(200) a été calculée a
partir de la largeur a mi-hauteur des pics de atition, pour chague mode d’'étirage (Fig

VI.10).

25 1

— ® Simultané

g B Séquentiel

— ¢ Uniaxial contraint

S 20 A
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©
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Q [ |
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‘S
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1.0 1.5 2.0 25 3.0

Taux d'étirage

Fig VI.10 : taille des domaines cohérents mesurgsrtir des profils WAXS selon la direction (200¥Q)

La taille des blocs cristallins augmente avec lraagtation du taux de déformation et est

comparable pour les divers modes de biétirage ekanche, cette taille est plus élevée pour
les échantillons mono-étirés. On peut en conclus dans le cas du biétirage séquentiel, les
cristaux crées dans le premier stade sont partieli¢ déstructurés lors de I'étirage dans la
seconde direction. Ces résultats, en accord avec @e Ou et al. [Oul], se comprennent

aisément par le fait que le mono-étirage favorisgentation parallele des chaines qui est

nécessaire a la cristallisation.
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VI1.5) Comportement thermique des films de PLA bhiétiés

Les films obtenus ont ensuite été analysés paysmanthalpique différentielle. Les
thermogrammes obtenus pour les films biétirés damément de différents taux sont

rapportés sur la figure VI.11.

] J\/ A
—__/—\/ 3x3

— 2.5x2.5

_ 2x2
‘/‘\/ — 15x15
E— — 11

Flux de chaleur normalisé (J/g)

40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température ()
Fig VI.11 : Thermogrammes DSC des échantillonsld& Biétirés simultanément a différents taux

Pour un taux de biétirage de 1.5x1.5, on obsereelégére augmentation de la température
de transition vitreuse ainsi que l'apparition d’uerestallisation froide durant la chauffe du
matériau. La différence quasi-nulle des aires d#ofuet de cristallisation, indique que le
matériau était initialement amorphe. La présenaeel cristallisation froide montre que,
méme si aucune cristallisation n’est induite poer taux de déformation, les chaines
macromoléculaires ont été suffisamment orientées favoriser la cristallisation ultérieure
lors de la chauffe.

Avec l'augmentation du taux de déformation une dutibpn de la température de
cristallisation est observée parallelement a urggmamtation de la température de transition
vitreuse, jusqu’a entrainer la superposition de degx évenements poar = 2.5x2.5. Ce
comportement, dd a l'augmentation de l'orientataes chaines macromoléculaires, d'une
part diminue la mobilité moléculaire dans la phasgorphe et d’autre part positionne les
chaines dans une position de plus en plus favoéalaleristallisation

Le méme comportement est observé dans le cas titagpgen mode séquentiel comme le
montre les thermogrammes de la figure VI.12.
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Fig VI.12 : Thermogrammes DSC des échantillons Id& Biétirés équibiaxiallement en mode séquentiel a
différents taux

Néanmoins, la comparaison des températures casticides des matériaux rapportée
sur la figure VI.13.a montre que la diminution @etémpérature du pic de cristallisation
froide avec l'augmentation du taux de déformatigh @us lente dans le cas du biétirage
séquentiel. Ce dernier point suggére que la degirucle l'orientation des chaines crée
I'orientation du premier stade n’est que partiekminrecrée lors du second stade pour ce qui
concerne les zones non cristallines. Il résulte ainétique plus lente de cristallisation froide
dans le matériau biétiré en mode séquentiel paora@u matériau étiré au méme taux en
mode simultané. Cette observation est conformeldsérvation précédente, ou il avait été
observé que la phase cristalline créée lors duiprestade est elle aussi partiellement détruite
lors du second stade.

160 4 25
[ ]
150 [ - a f O Séquentiel
O  Simultané
140 4 207 o
g
D — 2
~ O Tc séquentiel ‘© 151 o ©
g 120 O Tcsimultané T
2 o ® Tfséquentiel ®
‘@ 110 J B Tfsimultané G
g L 10
£ 100 é
] [ o]
90 ] 5
o]
o
80 1 o o 5
70 T T T ! 0 T T
1.0 15 2.0 2.5 3.0 1.0 15 2.0 25 3.0
Taux de biétirage Taux de biétirage
Fig VI.13.a : Evolution des températures de Fig VI.13.b : Evolution du taux de cristallinité

cristallisation froide et de fusion en fonction tewx « approximatif » calculé par DSC en fonction duxtau
de biétirage pour différents modes de sollicitation  de biétirage pour différents modes de sollicitation
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Les températures de fusion sont a contrario pexcifs par le mode et le taux de biétirage.
Méme si, comme il a été mentionné précédemmemgkure des taux de cristallinité a partir

des thermogrammes DSC est biaisée, celle-ci adeuhéme été effectuée a titre indicatif

(Fig VI.13.b). La comparaison des résultats indiqu& taux de déformation égal, le taux de
cristallinité induit mécaniquement est plus élevé létirage simultané qu’en biétirage

séquentiel. Cette observation est conforme a tjmétation donnée de I'évolution de la

température de cristallisation froide en termesididation moléculaire.

Finalement l'analyse des échantillons biétirés edADmontre que la température de

relaxation principale augmente a partir d’'un taexbittirage de 2x2 et atteint 69°C pour les
échantillons biétirés de 3x3 (Fig VI1.14).

71 q

O  Simultané
70 1 O  Séquentiel

69

68

67 1

T, (©)

61 T T T
1.0 15 2.0 25 3.0

A

Fig VI.14 : Evolution de la température de relasmtprincipale en fonction du taux de biétirage
pour différents modes de sollicitation

bY

Cette augmentation deaTest attribuée a l'augmentation de I'orientations dehaines
amorphes avec la déformation et également a la attom de phases cristallines et
meésomorphes qui constituent une restriction supghéaire a la mobilité de ces chaines.

Les résultats obtenus dans cette étude sont endaaeec ceux de Ou et al. [Ou] bien
gue la vitesse de déformation ainsi que le matéuidisé soient legerement différents. Le
modele d’évolution structurale proposé par cesuastet détaillé dans le chapitre 1.7. a pu
donc ici étre validé. Néanmoins, les valeurs de& @i cristallinité rapportés par ces auteurs
sont a pondérer car, comme |I'a montré cette étladphase mésomorphe induite durant la
déformation perturbe les thermogrammes DSC etéiass valeurs des taux de cristallinité.
Ce modele est revu et corrigé sur la figure 1V.b&motre cas.
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v
-z,

(a) mono-étiré contraint 3x1 (face) (b) biétiré séquentiel 3x3 (face) (c) biétiré simultané 3x3 (face)

: Domaines mésomorphes
== =

(d) mono-étiré contraint 3xlet biétiré 3x3 (tranche . . .
% : Domaines cristallins

Fig VI.15 : Schémation de la structure d’'un matéselon le mode de sollicitation

=
-

Tout d’abord, comme Tillustre le schéma, la safiton du matériau en mode uniaxial
planaire ainsi qu’en biétirage induit une fortecatation des cristaux dans I'épaisseur du film
ces derniers étant couchés dans le plan du filnmc€oant I'étirage uni-axial planaire les
cristaux formés ont une taille plus importante gla@s le cas du biétirage et sont orientés
selon I'axe de sollicitation. Finalement concernlariiétirage, il a été montré que le biétirage
séquentiel entrainait une forte texturation du m@teavec un alignement des cristaux selon
les deux directions de sollicitation alors que deEnsas du biétirage simultané les cristaux
induits sont isotropes dans le plan du film.

VI.6) Influence du biétirage sur les propriétés dumatériau

Dans cette partie nous chercherons a évalueruénfte de I'évolution structurale induite par
le biétirage sur les propriétés du matériau.

VI.6.a) Influence sur les propriétés mécanigues

Concernant les propriétés mécaniques du matéadigure VI.16 montre que le module
d’Young augmente avec le taux de déformation, quelsoit le mode de biétirage.
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Fig VI.16 : Evolution du module d’Young en fonctidn taux de biétirage a température ambiante

En effet, le module passe de 2.3 GPa a environ&@@Rr un taux de biétirage de 3x3, cette
augmentation étant due, d’une part a I'orientaties chaines amorphes dans le plan du film
et d'autre part, a la formation de phases rigides ¢ristalline et mésomorphe). On peut
€également noter que, dans le cas du matériauéigtirmode séquentiel, polr= 2x2, le
module d’Young mesuré dans le premier sens d'@irgf nettement supérieur au module
mesureé dans le second sens d’étirage. Cela suggerérientation moléculaire et le taux de
cristallinité induit selon chaque direction d’égea ne sont pas eéquivalents et plus
particulierement que plus de cristaux sont formasawt le premier stade d’étirage. Le
déséquilibre beaucoup moins marqué pour le bi&isgguentiel & = 3x3 peut s’expliquer
par le fait que le matériau a quasiment atteintirméte d’'étirage dans chacune des deux
directions.

VI.6.b) Influence sur les propriétés de perméabilité

N.B. Cette partie de I'étude a été réalisée enatamfation avec Mr N. Delpouve &
Mr E. Dargent de I'équipe LECAP du Laboratoire Pore Biopolymeres Surfaces (Rouen)

Cette partie est consacrée a I'étude de l'influahckiétirage sur les propriétés barrieres a
'eau des films de PLA. La figure VI.17 présenteewourbe normalisée de perméabilité pour
différentes matériaux, a savoir un PLA amorphePUuA semi-cristallin & hauteur de 40%, un
échantillon étiré uniaxial planaire de= 3x1 et deux échantillons biétirés a un taux xi& én
mode simultané et séquentiel.
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Fig VI.17 : Courbes de perméabilité du PLA

On n'observe pas de différence significative etdgsepropriétés de perméabilité d’ un
échantillon amorphe et celles d’un échantillon senstallin. Ce résultat est surprenant car
généralement, les propriétés barrieres d’'un matgrgdymere sont fortement influencées par
son taux de cristallinité. En effet, la compacitéatistal crée une plus grande résistane a la
diffusion des petites molécules. Néanmoins, celtaspeut raisonnablement s’expliquer par
le fait que les phases amorphe et cristalline da Bht des densités tres proches (moins de
5% de différence) et donc que, dans ce cas paeiiciés molécules n'ont pas plus de
difficultés a diffuser dans la phase cristalline gians la phase amorphe.

Au contraire, la figure VI.17 montre clairement dié¢tirage améliore de facon significative
les propriétés barrieres du PLA. En particuliertaaix de déformation équivalent, les
matériaux bi- étirés ont des propriétés barrieresleures que le matériau mono-étiré. Cette
influence marquée du biétirage sur les propriétéspdrméabilité peut s’expliquer par
I'orientation induite par ce mode de déformation. dffet ce mode de sollicitation oriente les
cristaux induits et les chaines amorphes danstegh film.

De plus, les résultats montrent que cette dimimutle la perméabilité du matériau est plus
importante pour le matériau biétiré simultanémenie gpour le matériau biétiré
séquentiellement. Cette différence peut avoir daigines : d'une part le taux de cristallinité
des matériaux biétirés simultanément est plus itapbrque celui des matériaux étirés en
mode séquentiel, et d'autre part, I'orientation deaines amorphes est moins prononcée dans
le cas des matériaux biétirés séquentiellemenpdeticulier, on peut penser que le biétirage
simultané induit une orientation plus orthotropes dbaines macromoléculaires dans le plan
du film qui forme une barriere plus efficace a liffudion que dans le cas du biétirage
séquentiel ou les chaines amorphes sont plutditége selon deux directions particuliéres.

Nous avons aussi étudié l'influence du taux de méddion sur les propriétés de perméabilité
pour des échantillons biétirés simultanément (Hid 8).
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Fig VI.18 : Courbes de perméabilité d’échantillaiesPLA biétirés simultanément
en fonction du taux de déformation

Les courbes obtenues montrent que les propriétéetes a I'eau sont significativement
améliorées avec I'augmentation du taux de biétir&@gedernier point peut étre mis en relation
avec |'évolution structurale induite par la soliation précédemment décrite. En particulier,
'amélioration des propriétés de perméabilité pgexpliquer par 'augmentation avec la
déformation, d’'une part de I'orientation des cleaimacromoléculaires dans le plan du film
et d’autre part du taux de cristaux induits.

VI.6.c) Stabilisation des films biétirés

Finalement, nous avons analysé la stabilisationadstructure lors du recuit des films
biétirés. Ce procédé est largement utilisé damsldstrie (procédéneat settiny afin de
stabiliser les films aprés leur mise en forme. Daotse cas, la stabilisation a été effectuée par
recuit a 120°C durant 10 minutes en gardant lesedsions du film constantes afin de
prévenir le phénomene de rétraction entropiqueteCetmpérature, qui correspond a la
température du maximum du pic de cristallisatioridie observée sur les thermogrammes
DSC, permet d’envisager une stabilisation rapidadgructure.

Au niveau structural, la figure VI.19 montre claivent que le recuit induit une transition de
phase cristallin®gessordonne& .
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Fig VI.19 : Position de la raie (110)/(200) en ftian du traitement thermomécanique

La figure VI.19 montre que la position du pic défrdiction principal, caractéristique des
plans (110)/(200), se déplace vers des anglesapwes, position caractéristique de la forme
a du PLA telle que décrite dans la littérature. Ed¢tansformation de phase est en accord
avec les résultats de Zhang et al. [Zhanl] qui mohtré que lors d’'une cristallisation
thermique, la phase’ induite a basse température se transforme eneghdsrsqu’elle est
chauffée a des températures supérieures a 120°C.

Par ailleurs, I'analyse WAXS des échantillons disés (Fig VI.20) montre une augmentation
du taux de cristallinité durant le recuit commetémoigne l'intensification des anneaux de
diffraction.

33 seq : - . : 3x3 seq stab
A = 3x3 séquentiel A = 3x3 séguentiel stabilisé
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3x3 sim : - 3x3 sim stab

A = 3x3 simultané A = 3x3 simultané stabilisé
Fig VI1.20 : Clichés WAXS d’échantillons biétirés de= 3x3 avant et apres recuit a 120°C durant 10 tegu

L’analyse WAXS montre aussi que le recuit induiteusotropisation de la structure, en
particulier dans le cas des films biétirés ségedlament. Cela peut s’expliquer soit par un
phénomeéne de désorientation des cristaux soustl'd# la relaxation des chaines amorphes
ou plus probablement par la cristallisation de ro&snes chaines amorphes par suite de leur
relaxation durant le recuit.

L’augmentation du taux de cristallinité avec leuieale stabilisation a par ailleurs pu étre
confirmée par DSC (Fig VI1.21).

= Film non stabilisé
4 —— Film stabilisé

Flux de chaleur normalisé (J/g)

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160 170
Température ()

Fig VI.21 : Thermogrammes DSC d’un échantillon dé\Piétiré deA = 3x3 en mode simultané
(a) avant et (b) aprés recuit a 120°C durant 1Qutam

En effet, méme si les aires des pics endothermigaes comparables, I'absence de
cristallisation froide dans le cas de I'échantili@tuit indique clairement que celui-ci a un
taux de cristallinité plus élevé. De plus, l'augraion de la température au maximum du pic
de fusion ainsi que l'affinement du pic indique d@e cristaux ont gagné en perfection durant
le recuit et que leur distribution de taille estuglétroite. Sur le thermogramme de
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I’échantillon recuit, on note également la présetice pic endothermique vers 120°C, c'est-

a-dire a la température a laquelle le recuit aeffgctué, ce pic étant associé a la fusion des
cristaux formés durant le recuit.

Finalement, on peut remarquer que le pic endotligrrenobservé au passage de la transition
vitreuse de I'’échantillon non stabilisé, phénomgne nous avons attribué a la fusion de la
phase mésomorphe n’apparait, plus sur le thermageade I'échantillon recuit.

Dans ce chapitre, nous avons montré que le PLA r@mo était biétirable
simultanément et séquentiellement jusqu’a un taexviton 3x3. A linverse, des essais
réalisés sur des échantillons de PLA ayant un tmuxristallinité de 35% dans les mémes
conditions sont restés totalement infructueux. New®ns également pu voir que le
durcissement observé sur les courbes contraintgrdéfion correspondait a une structuration
du matériau, a savoir la formation d’une phasdailise et d’'une phase mésomorphe qui sont
formées selon des orientations préférentiellesalEment, il a été mis en évidence que ce type
de traitement mécanique avait un impact significatir les propriétés du matériau. En
particulier, 'augmentation du taux de biétirageluit une augmentation de la rigidité du
matériau et une forte amélioration de ses progigéérieres a I'eau.

307

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



Thése de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009

Conclusions du chapitre
> Le biétirage du matériau induit la formation de g@® ordonnées (mésomorpheg et
cristalline) responsables du durcissement du naatéri

» Les cristaux induits par la déformation sont répate maniére orthotrope au seinjdu
film biétiré en mode simultané mais présentent tedure biaxiale en mode
séquentiel.

» La cristallisation induite en biétirage simultarst isotrope dans le plan du film alqrs
que celle-ci est texturée dans le cas du matériatird séquentiellement (lgs
directions préférentielles étant les deux diredidiétirage).

» L’augmentation de la vitesse de sollicitation dioerla biétirabilité du matériau ainsi
gue le niveau d’ordre des phases induites (phaskltine a basse vitesse vs. Phase
mésomorphe a haute vitesse de sollicitation).

> Le biétirage du matériau induit un durcissementntitériau et se solde par une
amélioration des propriétés barriére a I'eau.

> Les propriétés barrieres sont étonnement beauclspspnsibles a I'orientation dgs
chaines qu’au taux de cristallinité.
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L’objectif principal de ce travail a été I'étude testructuration a différents niveaux
d’échelle, ainsi que la caractérisation des progsiéthermomécaniques du Poly(acide
lactique). L'utilisation de techniques d’analysemg@émentaires pour I'étude du matériau,
ainsi qu'une analyse détaillée de I'ensemble dssltas, ont permis d'établir des relations
cohérentes entre la structure et les propriétéaatériau, plus particulierement dans le cas ou
celui-ci est déformé en traction uniaxiale.

L’étude a d’abord porté sur la caractérisation datémau utilisé dans cette étudle,
un PLA de teneur 4% molaire en D-isomére. Il amig en évidence que ce matériau avait
une cinétigue de cristallisation extrémement leocgdle-ci étant principalement due a I'étape
de nucléation des germes, qui dans le cas de a@ieas’avere difficile. A travers I'étude de
la cristallisation, un intérét particulier a égakarh été porté au phénomene de fusions
multiples observé sur les thermogrammes DSC, phénemui a largement été discuté dans
la littérature dans le cas du PLLA. Il a été mordue dans notre cas, ce phénomeéne de
fusions multiples peut étre attribué a un procesuision-recristallisation bien connu dans
le cas des matériaux polyméres semi-cristallins.
L’influence de la composition du polymeiies. I'influence du taux de comonomére, tant sur
les propriétés que sur la structure a égalemengétéidiée de facon non exhaustive mais
détaillée. Il a été montré que I'augmentation dixtde comonomeére influence principalement
les propriétés thermigues du matériau, et plusqudidrement sa cinétique de cristallisation.
Parallélement, I'étude des matériaux amorphesapes par diffraction des rayons X a révélé
une évolution structurale avec la composition. dnalyse fine des clichés WAXS a permis
de mettre en évidence l'existence d’arrangemerduocen particulier I'existence de deux
distances caractéristiques inter-chaines préf@lkrgti ainsi que I'existence d'une distance
intra-chaine qui a été attribuée a la périodicéé droupes méthyles le long de la chaine. Le
calcul des fonctions de corrélation de paires, girpdes clichés WAXS, a permis de
quantifier les deux distances inter-chaines, égalegt A et 5.1 A. Enfin, la démonstration a
été faite d’'une corrélation entre la structure al@hase amorphe du PLA, via la probabilité
relative des deux distances inter-chaines, enfigpéeature de transition vitreuse du matériau.

Ce travail a ensuite porté sur I'étude de I'évalntistructurale du PLA amorphe
lorsque celui-ci est sollicité en traction uniagiaDans le cas ou I'étirage du matériau est
effectué a des températures supérieures a Tg,été goossible de relier le durcissement
structural a une transformation de phase au seimatériau. Plus particulierement, lors de
I'étirage a des températures voisines de Tg, itéandontré qu’'une phase mésomorphe est
induite, alors que pour des températures bien Bupés a Tg, c'est une phase cristalline qui
est induite durant I'étirage. De plus, il est app@ue la phase cristalline induite par
déformation a une structure légerement différente lal phase cristalline obtenue par
cristallisation thermique.

L'étude de la phase mésomorphe du PLA a montrd qldgit d’'une phase « frustrée »,
thermodynamiquement stable. Cette phase constitudai un état structural d’ordre
intermédiaire entre I'état amorphe et I'état citlstaDe plus, il est apparu que cette phase
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mésomorphe ne peut-étre obtenue que pour des aatéadont le taux de D-isomere est
compatible avec la cristallisation. Bien que ceaptgase soit trées cohésive sur le plan
thermomécanique, son domaine de stabilité estnfiemé¢ dépendant de I'état du matériau. En
effet, dans le cas d’échantillon mésomorphes petsétette phase est stable jusqu’a Tg alors
gue, dans le cas d'échantillons mésomorphes tiéss écelle-ci est stable jusqu’a des
températures beaucoup plus élevées. L'éinetu de I'évolution structurale a permis de
définir plus précisément les cinétigues de tramsé&tion de phases en s’affranchissant
d’éventuels effets de relaxation.

Concernant I'étirage a des températures infériearastempérature de transition vitreuse, la
déformation est accommodée par la nucléation grdpagation d’'une striction au sein de
laquelle une phase mésomorphe est induite. Finalermans cette partie traitant des relations
entre structure et propriétés a « I'échelle mdbéoel», la structuration induite par I'étirage,
et en particulier la nature de la phase induitey &tre mise en relation de maniére cohérente
avec la mobilité moléculaire au sein du matérian. effet, il a été établi qu’'une phase
mésomorphe est induite lorsque la vitesse de Ratlmn est supérieure ou voisine de la
vitesse de relaxation alors que c’est une phastallime qui est induite dans le cas contraire.

Lors de ce travail, un intérét particulier a égatemmété porté a I'étude, a une échelle
mésoscopique, de I'évolution structurale induites Ide la déformation uniaxiale du PLA.
Plus particulierement, nous nous sommes intér@skésaractérisation et a la compréhension
des mécanismes de déformation mis en jeu. En optdant des résultats obtenus en
microscopie et en diffusion des rayons X, il aéttbli que deux mécanismes de déformation
pouvaient étre activés coopérativement lors deéforchation du PLA amorphe sous sa
température de transition vitreuse : d'une pacréguelage associé a un comportement fragile
du matériau et d’autre part le cisaillement assaci€aractére ductile. Ce phénoméne a été
relié a la masse molaire entre enchevétrementd dugBi se trouve a la « charniére » entre
les deux mécanismes. De plus, il a également étérénque le vieillissement du matériau
favorisait le mécanisme de craquelage et égalenmhiisait I'activation d'un autre
mécanisme de déformation a savoistlek-slip.

Finalement, il s’est avéré que I'application d'iprédéformation a T>Tg du PLA, c'est-a-dire
d’'une orientation des chaines macromoléculairesnsk direction de sollicitation, permet
d’inhiber le mécanisme de craquelage et ainsi cenfén caractére ductile au matériau.

Un intérét particulier a également été porté aitiétde I'évolution structurale induite
par une déformation uni-axiale du PLA semi-crigtalL’étude a « I'échelle moléculaire » a
montré que lors de I'étirage, la phase cristallindhermique » initialement présente était
déstructurée pour former une phase cristalline caméue » et que le taux de cristallinité
final, pour des conditions de sollicitation donné&sit indépendant de la cristallinité initiale
du matériau. De plus, a partir des données SAX& i€ possible de proposer un modéle de
la déformation du PLA semi-cristallin a « I'écheli@@soscopique ». En particulier, il a été
établi que des cavités inter-lamellaires se fornu&s les premiers stades de la déformation
plastique et que la structure évolue ensuite vems worphologie fibrillaire avec
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laugmentation de la déformation. L'étude réalisée microscopie a révélé que la
déformation de tels matériaux semi-cristallins@shplexe et que de nombreux mécanismes
élémentaires de plasticité étaient activés duréttdge a T>Tg. Néanmoins, il a pu étre
conclu que les cristaux «thermiques » sont déstréis et que le mécanisme de
transformation fibrillaire, dominant aux grande$odéations, génére une structure cristalline
de type « cristal mécanique ».

Finalement, I'étude de la déformation bi-axiale PILA amorphe a une température
supérieure a sa température de transition vitreuseontré que le matériau subissait une
structuration en phase cristalline et phase mégumeor.’étude WAXS a montré que cette
structuration se faisait de maniére orthotropeuet cglle-ci avait une influence notable sur les
propriétés du matériau. En particulier, le biétragnfére au PLA une plus grande rigidité
mécanique et améliore significativement ses prtgsibarriéres a I'eau.

Cette étude a permis d’établir des relations desropriétés du PLA et sa structure.
Cependant, elle a également soulevé plusieurs iqosstnécessitant des études
complémentaires. Concernant la structure du PLPoection sa composition, des simulations
par dynamique moléculaire permettraient de valikktribution faite dans ce travail de
I'ordre local dans la phase amorphe avec des élsn@pologiques du matériau. D’autre part,
le lien entre phase mésomorphe et mobilité mol@&eutaériterait lui aussi d’étre approfondi.
En particulier, en couvrant une plus large gammevitlesse et de température il serait
possible de valider I'explication proposée gquantaaformation de cette phase d'ordre
intermédiaire et, de maniere plus globale, de mettn évidence le lien existant entre
I'évolution structurale induite par la déformatioet la dynamique des chaines
macromoléculaires. La question de la stabilité nttuetynamique de la phase mésomorphe,
bien que plus gu'une simple hypothése, n'a past@i@ement résolue et mérite d'étre
approfondie.

La disponibilité d’une « collection » de PLA ayatifférents taux de D-isomere ouvre aussi la
porte a une plus large étude des mécanismes datfomde la phase mésomorphe et de la
cristallisation, aussi bien thermique gu’induitéganiquement.

Finalement, comme I'a montré I'étude en microscogée la déformation du PLA
semi-cristallin, I'évolution structurale est tresniplexe et une meilleure compréhension
nécessiterait une étude plus fine. En particuiéin de répondre a la question du role de la
phase amorphe sur le mécanisme de cisaillementdéépar microscopie de taux de
déformations intermédiaires ainsi qu’une étude ifflmsion X avec un dispositif permettant
de s’affranchir de la diffusion des cavités (ext heam-stop dimensionné aux besoins)
pourraient étre envisagées. Cette derniére intatiay s'inscrit dans la thématique plus large
de la caractérisation et la compréhension des ristman de plasticité a I'échelle locale, et
pour y répondre, les techniques de diffractionidiibn X a I'aide de micro voire nano-
faisceaux paraissent étre les plus adaptées adhti@n du probleme.

315

© 2010 Tous droits réservés. http://doc.univ-lille1 fr



	Page de titre
	Sommaire
	Introduction
	Chapitre I : étude bibliographique
	I.1) Synthèse de l’acide polylactique
	I.2) Structures cristallines du PLA
	I.3) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés thermomécaniques et sur la structure du matériau
	I.3.a) Influence du taux de D-isomère sur la structure du matériau
	I.3.b) Influence du taux de D-isomère sur la cristallisation et les propriétés thermiques du PDLLA
	I.3.c) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés barrières aux gaz du PDLLA
	I.3.d) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés mécaniques du matériau

	I.4) Déformation plastique des polymères amorphes
	I.4.a) Comportement d’un polymère étiré uni-axialement
	I.4.b) Caractère de la déformation
	I.4.c) Le cisaillement
	I.4.d) Le craquelage
	I.4.e) Compétition entre craquelage et cisaillement

	I.5) Déformation plastique des polymères semi-cristallins
	I.5.a) Glissement cristallin
	I.5.b) Modèle de Peterlin

	I.6) Relations structure-propriétés des polyesters
	I.6.a) Relations structure-propriétés du PET
	I.6.b) Relations structure-propriétés du PLA

	I.7) Biétirage du PLA
	I.8) Vieillissement physique du PLA
	Conclusions du chapitre
	Références

	Chapitre II : matériaux et techniques expérimentales
	II.1) Matériaux de l’étude
	II.2) Analyse enthalpique différentielle
	II.2.a) Analyse enthalpique différentielle « conventionnelle »
	II.2.b) Analyse enthalpique différentielle à modulation de température

	II.3) Analyse mécanique différentielle
	II.3.a) Analyse mécanique différentielle en traction
	II.3.b) Analyse mécanique différentielle en torsion
	II.3.c) Temps de relaxation des macromolécules : modèle de Doi-Edwards

	II.4) La diffraction des rayons X
	II.4.a) Calcul des tailles de domaines cohérents
	II.4.b) Déconvolution des profils d’intensité intégrée
	II.4.c) Calcul du taux de phase
	II.4.d) Evaluation de l’orientation de la phase amorphe
	II.4.e) Calcul des fonctions de corrélation de paires

	II.5) La diffusion des rayons X
	II.5.a) Détermination de la longue période
	II.5.b) Analyse d’un cliché de craquelure
	II.5.c) Analyse d’un cliché de fibrille

	II.6) L’analyse par rayons X sur synchrotron
	II.7) Essais mécaniques
	II.7.a) Traction uniaxiale
	II.7.b) Etirage biaxial

	II.8) Microscopie
	II.8.a) La microscopie électronique à balayage (MEB)
	II.8.b) La microscopie à force atomique

	II.9) Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourrier
	II.10) La micro-extrusion
	Références

	Chapitre III : caractérisation des matériaux
	III.1) Caractérisation du PLA 4042D
	III.1.a) Propriétés thermiques et viscoélastiques
	III.1.b) Etude de la cristallisation du PLA
	III.1.c) Etude du phénomène de fusions multiples
	III.1.d) Etude du vieillissement du PLA

	III.2) Influence du taux de D-isomère sur la structure et les propriétés du PDLLA
	III.2.a) Influence du taux de D-isomère sur les propriétés thermomécaniques
	III.2.b) Influence du taux de D-isomère sur la structure du PLA
	III.2.c) Interprétation des résultats
	III.2.d) Relations structure-propriétés
	III.2.e) Influence du taux de D-isomère sur l’évolution structurale lors d’une sollicitation uni-axiale

	Conclusions du chapitre
	Références

	Chapitre IV : structuration du PLA induite par déformation uniaxiale
	IV.1 ) Déformation du PLA amorphe à T>Tg
	IV.1.a) Etude des propriétés mécaniques
	IV.1.b) Etude ex-situ de l’évolution structurale induite lors de la déformation
	IV.1.c) Etude in-situ de l’évolution structurale induite durant la déformation
	IV.1.d) Relation entre structure et orientation

	IV.2 ) Déformation du PLA amorphe à T<Tg
	IV.2.a) Etude du comportement mécanique
	IV.2.b) Etude de l’évolution structurale
	IV.2.c) Etude de la phase mésomorphe du PLA

	IV.3 ) Déformation du PLA semi-cristallin
	IV.3.a) Caractérisation des matériaux initiaux
	IV.3.b) Etude des propriétés mécaniques
	IV.3.c) Etude de l’évolution structurale
	IV.3.d) Analyse comparative des différents matériaux
	IV.3.e) Etude de l’évolution structurale par SAXS

	Conclusions du chapitre
	Références

	Chapitre V : étude des mécanismes de déformation mis en jeu lors de la déformation du PLA
	V.1) PLA amorphe déformé à T < Tg
	V.1.a) Etude du comportement mécanique
	V.1.b) Etude d’un échantillon ayant un comportement fragile
	V.1.c) Etude d’un échantillon ayant un comportement ductile
	V.1.d) Etude de l’influence de la température d’étirage
	V.1.e) Etude in-situ du craquelage par SAXS
	V.1.f) Relations entre mécanismes de déformation et propriétés mécaniques
	V.1.g) Influence du vieillissement sur les mécanismes de déformation
	V.1.h) Inhibition du phénomène de crazing

	V.2) PLA semi-cristallin déformé à T > Tg
	V.2.a) Analyse des échantillons déformés à 0.01 s-1 par microscopie électronique à balayage
	V.2.b) Etude des échantillons ayant un taux de cristallinité initial de 40% déformés à 0.04 s-1 par microscopie à force atomique
	V.2.c) Synthèse

	Conclusions du chapitre
	Références

	Chapitre VI : étude du biétirage biaxial du PLA
	VI.1) Etude du comportement mécanique en biétirage
	VI.2) Etude de l’évolution structurale en biétirage simultané
	VI.3) Etude de l’évolution structurale en biétirage séquentiel
	VI.4) Comparaison simultané / séquentiel
	VI.5) Comportement thermique des films de PLA biétirés
	VI.6) Influence du biétirage sur les propriétés du matériau
	VI.6.a) Influence sur les propriétés mécaniques
	VI.6.b) Influence sur les propriétés de perméabilité
	VI.6.c) Stabilisation des films biétirés

	Conclusions du chapitre
	Références

	Conclusions et perspectives

	source: Thèse de Grégory Stoclet, Lille 1, 2009
	d: © 2010 Tous droits réservés.
	lien: http://doc.univ-lille1.fr


